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Bei der Entwicklung von neuen technischen Geräten erfolgt eine fortwährende Miniaturisie-
rung der elektronischen Bauteile sowie der elektromechanischen und optischen Systeme bei
gleichzeitiger Leistungssteigerung und Funktionsintegration. Im täglichen Leben begegnen sie
uns z.B. in der Informationstechnologie und der magnetischen Datenspeicherung in Computern,
Smartphones oder Kameras [1; 2]. Mikro- und Nanoelektronik, mikro- und nanooptische sowie
-elektromechanische Systeme kommen auch in vielen anderen Bereichen wie Medizintechnik,
Automobilbau, Umwelttechnik, Sensorik oder Katalyse [3–6] zum Einsatz. Daraus wird deut-
lich, dass die Nachfrage für massentaugliche Produkte vorhanden ist, jedoch stellt der Übergang
zu Strukturgrößen im Mikro- und Nanometerbereich für Forschung und Technologie eine große
Herausforderung dar. Viele aus der makroskopischen Welt bekannte physikalische und chemi-
sche Prinzipien bleiben dabei nicht unverändert gültig. Somit bietet sich die Möglichkeit, diese
auf der Nanoskala zu erforschen. So entstehen Materialien mit neuen Eigenschaften und An-
wendungsmöglichkeiten.
Wissenschaftlich und technologisch interessant sind neue nanoskalige, intelligente Werkstoffe
oder Smart Materials, die z.B. aktiv auf Änderungen bestimmter Umgebungsgrößen reagieren
können. Sie werden zunehmend in Aktoren und Sensoren in mikro- und nanoelektromechani-
schen Systemen eingesetzt, da sie aufwendige Regelkreise ersetzen und damit entscheidend zur
Miniaturisierung beitragen können. Ein solches intelligentes Material ist die martensitisch um-
wandelnde Fe-Pd Legierung nahe der Zusammensetzung Fe70Pd30 [7]. In ungeordneten Struk-
turen ermöglicht die martensitische Umwandlung sowohl den thermischen [8] als auch den
magnetischen Formgedächtniseffekt [9] mit Dehnungen im Bereich von einigen Prozent. Diese
können in Aktoren genutzt werden. In Sensoren eignet sich der inverse magnetische Formge-
dächtniseffekt für hochempfindliche Dehnungsmessungen [10].
An einkristallinen Fe-Pd-Proben wurde eine reversible Dehnung von 3 % [7] bestimmt. Der
Wert ist im Vergleich zur bekanntesten magnetischen Formgedächtnislegierung Ni-Mn-Ga mit
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9,5 % [11] geringer, die Fe-Pd Legierung ist aber zum einen chemisch beständiger und besitzt
eine bessere Biokompatibilität [12]. Zum anderen ist mit nur zwei Komponenten eine einfachere
Legierungsabscheidung bzw. Zusammensetzungseinstellung im Vergleich zum ternären System
Ni-Mn-Ga möglich. Einkristalle sind allerdings aufwendig herzustellen und damit unwirtschaft-
lich. Zur Anwendung in Mikrosystemen eignen sich deshalb Folien und dünne Schichten. Phy-
sikalisch abgeschiedene epitaktische Schichten [13; 14] kommen als Modellsystem in Frage um
Eigenschaften von Einkristallen nachzustellen und zu verstehen.
Verarbeitet man diese Materialien in Nanodrähten mit hohem Aspektverhältnis, erwartet man
für solche eindimensionalen Geometrien im Vergleich zu Massivmaterial und dünnen Schichten
höhere Arbeitsfrequenzen und Dehnungen. Bezüglich des thermischen Formgedächtniseffekts
erfolgt durch die große Oberfläche im Verhältnis zum Volumen eine schnellere Abkühlung und
erhöht so die Arbeitsfrequenz. In Nanodrähten treten geringere Wirbelstromverluste auf, was
sich begünstigend auf die Nutzung des magnetischen Formgedächtniseffekts auswirkt. Mögli-
cherweise können durch den Effekt der „Streufeld induzierten Mikrostruktur“ [15] aufgrund der
Formanisotropie in Nanodrähten höhere Dehnungen erreicht werden [16].
Zur Herstellung von nanostrukturierten Materialien wie Schichten aber auch Nanodrähten mit
hohem Aspektverhältnis bietet sich die elektrochemische Abscheidung an. Der Prozess ist kos-
tengünstig und einfach zu handhaben. Im Gegensatz zu Hochvakuummethoden ist die Durch-
führung bei Umgebungsdruck und Raumtemperatur möglich. Während in „top-down“-Verfah-
ren, z.B. mit Lithographie, ausgehend vom Massivmaterial verlustreich bis in den Nanometerbe-
reich strukturiert wird, können Nanodrähte durch Elektrodeposition als „bottom-up“-Verfahren
in nanoporösen Membranen effizienter und wirtschaftlicher erzeugt werden. Deren Wachstum
wird seit mehr als 50 Jahren untersucht [17], wobei 1995 erstmals die während der elektroche-
mischen Oxidation auftretende Selbstorganisation der Porenkanäle [18; 19] beobachtet wurde.
Durch die einzigartigen Eigenschaften, wie die chemische Beständigkeit, die enge Porenra-
diusverteilung, die geordnete Porenkonfiguration und den relativ einfachen Herstellungspro-
zess eignet sich dieses anorganische Templat besonders gut für die Nanodrahterzeugung und
-charakterisierung. Die Porenstrukturen können in einem breiten Größenbereich erzeugt wer-
den, wobei der Porendurchmesser, der Porenabstand und die Länge der Poren unabhängig von-
einander variiert werden können [20; 21]. Die gezielte Herstellung von derartigen porösen Tem-
platen ist bis über den Quadratzentimeterbereich hinaus möglich [22]. In dieser Arbeit werden
selbst hergestellte nanoporöse Aluminiumoxidmembranen verwendet.
3
Ziel dieser Arbeit ist es, ein stabiles Elektrolytsystem für die elektrochemische Kodeposition
von Fe und Pd zu entwickeln und reproduzierbar Nanodrähte mit der gewünschten Zusam-
mensetzung Fe70Pd30 herzustellen. Im ersten Teil der Arbeit werden grundlegende Aspekte
des Fe-Pd-Systems als Formgedächtnislegierung vorgestellt. Anschließend folgt die Erläute-
rung der elektrochemischen Abscheidung von Fe, Pd sowie der Fe-Pd-Legierung. Im zweiten
Teil werden der experimentelle Aufbau und die elektrochemischen Verfahren für Schicht- und
Nanodrahtabscheidung, die Wärmebehandlung sowie die Charakterisierungsmethoden vorge-
stellt. Der Ergebnisteil beschäftigt sich zunächst mit der Elektrolytauswahl und -entwicklung.
Der Elektrolyt wird detailliert analysiert, da für das hier genutzte komplexierte Fe(III)-Pd-
Elektrolytsystem keine Literaturdaten zum direkten Vergleich verfügbar sind. Die Entwick-
lung und die Verwendung eines stabilen Elektrolytsystems ist zur reproduzierbaren Abschei-
dung erforderlich. Diese Erkenntnisse werden genutzt um ein geeignetes Regime in Bezug z.B.
auf Abscheidepotentiale und -dauer sowie potentiostatische oder gepulste Abscheidung auszu-
wählen, um somit defektfreie Nanodrähte herzustellen. Dabei gilt es die Ergebnisse aus der
Schichtcharakterisierung auf die Nanodrahtabscheidung zu übertragen. Anschließend werden
Morphologie, Zusammensetzung und Struktur der Nanodrähte in Zusammenhang mit dem Ab-
scheideregime gebracht. Einen Weg hin zu defektfreien Drähten zu finden, steht dabei im Vor-
dergrund. Schließlich werden Eigenschaften und Strukturentwicklung von wärmebehandelten
Nanodrähten aufgezeigt und diskutiert. Der letzte Ergebnisteil enthält die Untersuchungen der
magnetischen Eigenschaften der Nanodrahtensembles. Sie werden in Korrelation mit den Depo-
sitionsparametern, Struktur und Mikrostruktur und möglicher Nachbehandlung sowie in Bezug
auf die Funktionalität für Aktor- oder Sensoreffekte betrachtet. Die abschließende Diskussion
beinhaltet die Möglichkeiten, wie durch geeignete Abscheideparameter und Wärmebehandlung
Struktur und Mikrostruktur solcher Nanodrähte im Hinblick auf eine Anwendung als Nanoaktor
bzw. auf die Integration in nanoelektromechanische Systeme eingestellt werden können.
4 1. Einleitung
5
2 Das Legierungssystem Fe-Pd
Fe-Pd Legierungen sind je nach Zusammensetzung für verschiedene Anwendungen von tech-
nologischem Interesse. Pd-reiche Legierungen zeigen eine sehr gute Wasserstoff-Absorptions-
kinetik und werden zur Wasserstoffbeladung genutzt [23]. Auf Grund der katalytischen Eigen-
schaften eignen sich solche Legierungen z.B. auch zur Dechlorierung von organischen Kom-
ponenten [24; 25]. Für die magnetische Datenspeicherung ist die Legierungszusammensetzung
nahe Fe50Pd50 interessant, da sich eine L10 geordnete Kristallstruktur ausbildet, die durch ei-
ne hohe uniaxiale magnetokristalline Anisotropie gekennzeichnet ist [26]. Mit ungefähr 30-
35 at.% Pd zeigen ungeordnete Fe-Pd Legierungen eine äußerst geringe Wärmedehnung, die
als Invar-Verhalten bezeichnet wird [27]. Die Legierung Fe70Pd30 ist dafür bekannt, durch ei-
ne martensitische Umwandlung [28] sowohl den thermischen [8] als auch den magnetischen
Formgedächtniseffekt [9] zu zeigen. Mit beiden Effekten können Dehnungen im Bereich von
einigen Prozent [7] erzielt werden, die dieses Material besonders für Mikro- und Nanoaktoren
interessant machen. In dünnen Schichten [29–31] und Bändern [32] wurde ebenso eine rever-
sible thermoelastische martensitische Umwandlung beobachtet. Bei Sensoren kann der inverse
magnetische Formgedächtniseffekt für hochempfindliche Dehnungsmessungen genutzt werden
[10]. Zusätzlich zum Formgedächtniseffekt tritt in Fe-Pd auch Magnetostriktion auf [33].
2.1 Das Phasendiagramm des Fe-Pd-Systems
2.1.1 Das Gleichgewichtsphasendiagramm
Das Phasendiagramm des Fe-Pd- Systems ist in Abbildung 2.1 dargestellt. Es existiert unter-
halb der Schmelztemperatur über den gesamten Zusammensetzungsbereich die ungeordnete,
kubisch flächenzentrierte (kfz) Phase [34], der Austenit. Fe- und Pd-Atome sind regellos auf
den Gitterplätzen verteilt. Das kfz-Gebiet liegt je nach Zusammensetzung bis zu Temperaturen
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Abbildung 2.1: Fe-Pd Phasendiagramm nach Massalski [34]
deutlich unter 800◦C vor. Das Hauptaugenmerk dieser Arbeit liegt auf dem Konzentrationsbe-
reich um Fe70Pd30. Für diese Zusammensetzung liegt die untere Grenze der ungeordneten kfz-
Phase bei ca. 760◦C. Im thermischen Gleichgewicht setzt mit der Abkühlung beim Erreichen
dieser Temperatur eine Entmischung in eine Fe-reiche krz-Fe(Pd)-Phase sowie eine verarmte
kfz-(Fe-Pd)-Phase. Kühlt man dieses System weiter ab, besteht es laut Phasendiagramm unter-
halb 600◦C aus der Fe-reichen krz-Fe(Pd)-Phase sowie der Fe50Pd50-Phase mit der geordneten
L10-Struktur. Die Vorgänge beim Abkühlen, wie z.B. die Änderung des Fe-Gehaltes, laufen als
Diffusionsprozesse der Atome aus der jeweiligen Phase ab und dauern somit sehr lange.
2.1.2 Das metastabile Phasendiagramm
Unterbindet man die Diffusion, z.B. durch ausreichend schnelle Abkühlung aus einem bestimm-
ten Phasengebiet heraus, wird die Entmischung in zwei Phasen unterdrückt. Es entstehen Nicht-
gleichgewichts-Strukturen wie z.B. die ungeordnete, metastabile kfz-Phase nahe Raumtempe-
ratur. Eine ausreichend schnelle Abkühlung erreicht man für Fe-Pd-Massivmaterialien durch
Abschrecken in Wasser [8]. In Abbildung 2.2 ist ein so erhaltenes metastabiles Phasendiagramm
des Fe-Pd System für Pd-Gehalte zwischen 23 und 33 at.% nach Sugiyama et al. [35] dargestellt.
Es stimmt größtenteils mit dem später von Cui et al. [36] veröffentlichten Phasendiagramm
überein. Während bei hohen Pd-Gehalten (> 30 at.% bei T > Raumtemperatur) die austeniti-
sche kfz-Phase vorliegt, wird bei geringen Pd-Gehalten (< 26 at.% bei T > Raumtemperatur) die
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Abbildung 2.2: Metastabiles Phasendiagramm nach Sugiyama et al. [35]. Neben den kubischen
Phasen krz (bcc, body centered cubic) und kfz (fcc, face centered cubic) werden
zwei Martensite, trz (bct, body centered tetragonal) und trz´ (abweichend als fct,
face centered tetragonal bezeichnet) beobachtet.
krz-Phase beobachtet. Dazwischen treten die martensitischen tetragonal raumzentrierten Phasen
trz´ und trz (fct und bct) auf. In der englischsprachigen Literatur wird der Martensit trz´ abwei-
chend als fct Martensit bezeichnet (fct, face centered tetragonal; tetragonal flächenzentriert).
Als Martensitphasen der Fe70Pd30-Legierung unterscheiden sich die trz- und trz´-Phase in ihrer
Struktur nur durch das c/a-Verhältnis, also der Verzerrung des tetragonal raumzentrierten Git-
ters (c/atrz′ ≈ 1,33 [37]; c/atrz ≈ 1,02 [35]). Weiterhin unterscheiden sich beide Martensite im
Gefügebild und Umwandlungsverhalten [36; 38]. Während der Bildung der trz´-Phase entsteht
ein feinstreifiges verzwillingtes Gefüge mit parallelen Zwillingsgrenzen [35; 36]. Die trz-Phase
zeigt ein grobes, unregelmäßiges Gefüge mit sich schneidenden Zwillingsgrenzen [36]. Bei
Raumtemperatur ist der Stabilitätsbereich der trz´-Phase auf Pd-Gehalte zwischen ca. 29,4 at.%
und 29,7 at.% (± 0,1 at.%) beschränkt. Zu niedrigen Temperaturen hin verbreitert sich der Sta-
bilitätsbereich der trz´-Phase. Nahe der Zusammensetzung Fe70Pd30 sind temperaturabhängige
Phasenübergänge möglich. Die Übergangstemperaturen reagieren sehr empfindlich auf eine Än-
derung der Zusammensetzung. Unter 270 K wandelt der kfz-Austenit in den trz´-Martensit um.
Bei Abkühlung auf 160 K wird eine intermartensitische Umwandlung zu trz-Martensit beobach-
tet. Während die Phasenumwandlung von kfz zu trz´ reversibel verläuft, ist die anschließende
intermartensitische Umwandlung von trz´- zu trz-Martensit irreversibel [36; 35; 39].
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2.2 Die Formgedächtnislegierung Fe70 Pd30
2.2.1 Der thermische Formgedächtniseffekt
Der thermische Formgedächtniseffekt beschreibt eine reversible Formänderung durch martensi-
tische Umwandlung, d.h. es findet eine diffusionslose Phasenumwandlung durch Gitterumklap-
pung bzw. -scherung zwischen einer Hochtemperaturphase mit hoher Symmetrie (Austenit) und
einer Tieftemperaturphase mit niedriger Symmetrie (Martensit) statt [40]. Beim Übergang des
Austenits in eine z.B. tetragonale Martensitstruktur sind drei verschiedene Ausrichtungen der
c-Achse möglich, wie in Abbildung 2.3 dargestellt. Diese werden Varianten genannt und sind
durch Zwillingsgrenzen miteinander verbunden. Die Bevorzugung eines Variants führt zu einer
Formänderung. Als Kontrollparameter für die Umwandlung eignen sich die Temperatur und me-
chanische Spannungen. Beim sogenannten Einwegeffekt „erinnert“ sich die Formgedächtnisle-
gierung nur an den Ausgangszustand im Austenit. Wird eine bei tiefer Temperatur verformte
martensitische Legierung erwärmt, geht sie wieder in die Austenitphase über und der verform-
te Körper nimmt seine ursprüngliche Gestalt wieder an. Eine anschließende Abkühlung bringt
keine weitere Formänderung. Erinnert sich die Legierung zusätzlich noch an den verformten
Zustand im Martensit, spricht man vom Zweiwegeffekt: Allein durch Temperaturänderung ist
es möglich, zwischen zwei Formen eines Körpers zu schalten, was für Aktoranwendungen sehr
interessant ist. Durch sogenanntes thermomechanisches Training, durch das Wiederholen eines
Abkühl-Aufheiz-Zyklus von eingespannten bzw. verformten Proben kann eine reversible Form-
änderung erreicht werden. Der mikroskopische Mechanismus hierfür dürfte in der Ausbildung
von Defektstrukturen liegen, die eine bestimmte Variantenverteilung bevorzugen. Die Einsatz-
bereiche reichen von Stents, medizintechnischen Anwendungen [41], Rohrverbindungen, Mi-
kroventilen bis zu Aktoren. Eine klassische thermische Formgedächtnislegierung mit techni-
scher Relevanz ist NiTi (Nitinol), aber auch Cu- (CuZn, CuZnAl, CuAlNi) oder Fe-basierte
Legierungen (FeNiAl, FeMnSi) sind möglich. NiTi-Werkstoffe zeigen über einen relativ en-
gen Temperaturbereich Dehnungen von bis zu 8 % [40] bzw. sehr hohe Energiedichten in der
Größenordnung von 10 J/cm3. Die Cu-basierten Formgedächtnislegierungen sind von prakti-
scher Bedeutung, da sie verglichen mit NiTi ein ähnlich ausgeprägtes Formgedächtnisverhalten
zeigen, aber eine höhere elektrische Leitfähigkeit aufweisen und in der Herstellung deutlich
preiswerter sind [42]. Bei einem zyklischen Einsatz werden für thermische Formgedächtnisle-






Abbildung 2.3: Gitterverformung beim Übergang des Austenits in eine tetragonale Martensit-
struktur mit drei möglichen Ausrichtungen der c-Achse (Cui et al. [36]). Die
lange Achse des tetragonalen Martensits ist jeweils die c-Achse. Die Dehnun-
gen sind zur Sichtbarkeit übertrieben dargestellt.
gierungen nur geringe Taktfrequenzen erreicht, da der Effekt durch thermische Aktivierung aus-
gelöst wird. Bei einem hohen Energieeintrag kann die Aufheizung zwar nahezu beliebig schnell
stattfinden, limitierend sind aber die relativ geringen Abkühlraten. Durch die Verwendung von
dünnen Schichten kann die Schaltfrequenz um zwei Größenordnungen bis auf einige 10 Hz [43]
erhöht werden, da die Wärme in dünnen Schichten im Vergleich zum Massivmaterial schnel-
ler abgeführt werden kann. Mit dem Übergang zu eindimensionalen Nanodrähten kann man
diesen Effekt verstärken, da das Oberflächen/Volumenverhältnis zunimmt. Zu martensitischen
Nanodrähten gibt es bisher viele theoretische (z. B. [44–46]), aber nur wenige experimentelle
Arbeiten [47].
2.2.2 Der magnetische Formgedächtniseffekt
Besitzen Martensit und Austenit eine unterschiedliche spontane Magnetisierung, lässt sich ne-
ben der Temperatur auch ein äußeres Magnetfeld verwenden, um die Phasenumwandlung zu
induzieren. Dieser Effekt wird „Magnetisch induzierter Martensit/Austenit“ („Magnetically In-
duced Martensite/Austenite“, MIM/MIA) genannt [48]. Für das Fe-Pd-System lässt sich der
Effekt nicht nutzen, da sich die Magnetisierung beider Phasen nicht wesentlich unterscheidet
[48]. Für Fe70Pd30 erwartet man für ideales Verhalten eine Sättigungspolarisation von 1,6 T
[49].











Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des „Magnetically Induced Reorientation (MIR)“ Ef-
fekts. Die Pfeile kennzeichnen die Richtung der spontanen Magnetisierung. Mit
Anlegen eines äußeren Magnetfeldes sind Varianten mit der leichten c-Achse
parallel dazu bevorzugt.
Eine weitere Möglichkeit, große Dehnungen zu erreichen, ist die „Magnetisch Induzierte Re-
orientierung“ („Magnetically Induced Reorientation“, MIR). Hier wird die hohe magnetokri-
stalline Anisotropie der niedrigsymmetrischen Martensitphase ausgenutzt. Legt man, wie in
Abbildung 2.4 gezeigt, in der martensitischen Phase ein äußeres magnetisches Feld an, sind Va-
rianten, deren magnetisch leichte a-Achsen entlang des äußeren Magnetfeldes orientiert sind,
durch ihre geringere Zeeman-Energie gegenüber anders orientierten Varianten bevorzugt. Sind
diese unterschiedlich orientierten Varianten durch hochbewegliche Zwillingsgrenzen verbun-
den, kann sich die Variantenverteilung aufgrund des angelegten Magnetfeldes derart ändern,
dass nur noch Varianten übrigbleiben, deren leichte Achse entlang des Magnetfeldes ausgerich-
tet ist. Dies geht einher mit einer Längenänderung εmax, die im Ni-Mn-Ga Prototypsystem [50]
bis zu 10 % betragen kann [11]. Fe-Pd, das zweite System bei dem dieser Effekt beobachtet
wurde [9], erreicht Dehnungen bis zu 3 % [7]. Der Vorteil des MIR-Effektes liegt darin, dass
während des Aktoreffektes keine Phasenumwandlung involviert ist, sondern nur das Gefüge der
Proben geändert wird. Dies erlaubt es nicht nur, MIR in einem weiten Temperaturbereich unter-
halb des martensitischen Übergangs zu verwenden, sondern auch hohe Arbeitsfrequenzen bis
in den kHz-Bereich [51] zu nutzen. Zusammen mit der hohen Dehnung wird trotz der geringen
Aktorkräfte von wenigen MPa [52] somit eine große Leistungsdichte erreicht [53].
Die höchsten Dehnungen [11] und Zyklenzahlen [54] werden bisher in Einkristallen erreicht.
Das hohe Anwendungspotential hat zur Entwicklung von aktiven fasertexturierten Massivma-
terialien [55], Polymer-Kompositwerkstoffen [56] und Schäumen [57] geführt. Durch den rela-
tiv einfachen Aktormechanismus ist MIR insbesondere interessant für Mikroaktoren [58], was
zur intensiven Untersuchung von Schichten geführt hat [59–62]. Für Mikrofasern konnte von
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Scheerbaum et al. [63] gezeigt werden, dass ein entsprechendes thermomagnetisches Training
Dehnungen bis in den Prozentbereich ermöglicht.
2.2.3 Streufeld-induzierte Mikrostruktur
In freistehenden epitaktischen Ni-Mn-Ga-Schichten konnte ein neuartiger Mechanismus, die
„Streufeld-induzierten Mikrostruktur“(„Stray-Field Induced Microstructure, SFIM“) [15; 16]
nachgewiesen werden. Kühlt man die Schichten vom Austenit in den Martensit ab, reduziert
sich die laterale Schichtausdehnung. Die Ursache hierfür liegt in der hohen Formanisotropie
von dünnen Schichten, bei denen die hohe magnetische Streufeldenergie die Ausrichtung der
Magnetisierungsrichtung senkrecht zum Substrat energetisch verhindert. Dies führt zu einer Va-
riantenverteilung, bei der die magnetisch leichte Achse bevorzugt in der Schichtebene liegt. Da
im Ni-Mn-Ga-System die leichte Achse der kristallographisch kürzeren Achse entspricht, redu-
ziert sich die laterale Ausdehnung der Schicht. Man braucht weder ein äußeres Magnetfeld um
diesen Aktormechanismus zu nutzen, noch ein mechanisches Training, wie beim Zwei-Wege
Formgedächtniseffekt. Beides würde für Nanoaktoren eine wesentliche Komplikation darstel-
len. Für den SFIM-Mechanismus reicht es z. B. aus, einen Strom durch die Probe zu schicken
und somit die Probe zyklisch aufzuheizen und abzukühlen. Für Nanodrähte stellt dies nicht
nur die einfachste Form der Funktionalisierung dar, sondern man würde aufgrund des hohen
Oberflächen- zu Volumenverhältnisses auch ein schnelles Abkühlen erwarten, was eine hohe
Aktorfrequenz erlauben sollte. Im Gegensatz zu dünnen Schichten, bei denen die Magnetisie-
rung bevorzugt entlang zweier gleichberechtigter Richtungen innerhalb der Schichtebene ori-
entiert sein kann, liegt bei einem Nanodraht mit ausgeprägter Formanisotropie [64; 65] die
Magnetisierung bevorzugt entlang einer einzigen Richtung - der Drahtachse. Dies dürfte zu ei-
ner Erhöhung der Dehnung führen, die bei Schichten in der Größenordnung von einem Prozent
liegt [15].
2.2.4 Stand der Forschung für Fe-Pd Formgedächtnislegierungen
Fe-Pd-Legierungen mit ca. 30 at.% Pd wurden hinsichtlich des Formgedächtniseffekts intensiv
als Massivmaterial in Form von Ein- oder Polykristallen, ebenso als Schichten und eher selten
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als Nanodrähte untersucht.
Schon 1939 berichteten Hultgren und Zapfe [28] von einer martensitischen Umwandlung im
Fe-Pd-System. Nach der Beobachtung des Invar-Effekts in Fe-Pd-Legierungen mit ca. 30 at.%
Pd [49] im Jahr 1962 und einer großen linearen Magnetostriktion im Jahr 1979 [66] wurden
massive Fe-Pd-Legierungen in den 80er Jahren des 20. Jahrhunderts intensiv hinsichtlich ih-
rer magnetischen und elektrischen Eigenschaften sowie der thermischen Ausdehnung unter-
sucht [67; 68]. In dieser Zeit entstanden viele Beiträge über die beobachtete tetragonale Fe-
Pd-Phase, sowie die reversible und irreversible thermoelastische, martensitische Umwandlung
[8; 35; 33; 69–71]. Der magnetische Formgedächtniseffekt wurde schließlich 1998 von James
und Wuttig [9] in Fe70Pd30 Massivproben nachgewiesen. Dünne Schichten haben daraufhin ein
großes wissenschaftliches Interesse hervorgerufen, da sie gegenüber Massivmaterial verbesserte
funktionelle Eigenschaften versprechen (siehe Abschnitt 2.2.1). Sie eignen sich zum Einsatz als
Aktor sowie als Sensor und entsprechen den wachsenden Forderungen nach Miniaturisierung
bzw. eignen sich zur Integration in mikromechanische Systemen. Magnetische Formgedächt-
nislegierungen erlauben eine weitere Steigerung der Arbeitsfrequenz, da auf Grund des magne-
tischen Feldes als Triebkraft für den Effekt Aufheiz- bzw. Abkühlzeiten wegfallen. Für ther-
mische sowie magnetische Formgedächtnislegierungen ist der sogenannte „bottom up“-Ansatz
günstiger als eine nachträgliche Dünnung von Massivmaterial. In polykristallinen Materiali-
en wird ein großer magnetischer Formgedächtniseffekt erwartet, maximale Dehnungen erreicht
man aber mit einkristallinen Strukturen, z.B. Schichten [57]. Freistehende epitaktische (quasi-
einkristallin) gewachsene Schichten eignen sich für Aktoranwendungen.
Fe-Pd-Einkristalle werden über die Bridgmanmethode [35; 69] erzeugt. Polykristalline dicke
Schichten fertigt man durch metallverarbeitende Prozesse wie Walzen aus Fe-Pd-Halbzeug
[35; 68; 72]. Die Herstellung von Fe-Pd-Schichten erfolgt üblicherweise durch physikalische
Methoden wie Sputterabscheidung [29; 31] und gepulste Laserabscheidung [36; 73]. Zur Er-
zeugung von dicken Schichten wendet man z.B. die Technik des Splatquenching oder des Ultra-
Rapid-Quenching an [74; 75]. Dabei schreckt man eine aufgeschmolzene Legierung zwischen
zwei zusammenschlagenden Kupferstempeln ab und es wirken hohe Abkühlraten [75]. Das
Schmelzspinnverfahren wird zur Herstellung von Fe-Pd-Bändern [32] genutzt.
Ein effizientes Verfahren von besonderem Interesse für die Herstellung dickerer Schichten so-
wie komplizierter Geometrien, wie z.B. Nanodrähten [76–78] mit hohem Aspektverhältnis, ist
die elektrochemische Abscheidung. Diese Methode wurde zur Präparation von Fe-Pd-Schichten
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mit verschiedenen Zusammensetzungen [4; 79–82], sowie Nanodrähten [83–85] und Nanoröh-
ren [86; 87] eingesetzt. Auf die elektrochemische Herstellung, insbesondere von Fe-Pd Nano-
drähten, wird in Kapitel 3 eingegangen.
Die Literatur bezüglich physikalisch abgeschiedener dünner Fe-Pd-Schichten konzentriert sich
in den letzten Jahren auf die Untersuchung der martensitischen Umwandlung bzw. der marten-
sitischen/metastabilen Phase (siehe z.B. [30; 31; 36; 72; 73; 88; 72]. Hinsichtlich ihrer Her-
stellung kann man nochmals zwischen Schichten unterscheiden [73], die bei Raumtempera-
tur [29; 74; 89], mit nachträglicher Wärmebehandlung nach Herstellung bei Raumtemperatur
[29; 88], bei erhöhten Temperaturen oder über epitaktisches Wachstum [90; 13] hergestellt wur-
den. In Abhängigkeit der Schichtzusammensetzung können metastabile Phasen des kfz- und
krz-Gitters durch Sputterabscheidung auf unbeheizten Substraten auf Grund der durch hohe Ab-
schreckraten hervorgerufenen Unterkühlung entstehen [29; 74]. Bei Abscheidung auf amorphen
Substraten entstehen polykristalline, fasertexturierte Schichten, deren dichtestgepackte Ebene
parallel zur Substratebene ausgerichtet ist [89].
Ein wichtiger Aspekt in Schichten sind Spannungen, da schon in Massivmaterialien gezeigt
wurde, dass moderate Spannungen von einigen 10 MPa die Phasenstabilität deutlich verändern
können [72]. So entstehen spannungsinduzierte martensitische Phasen, die in Abhängigkeit der
Zusammensetzung nicht allein durch das metastabile Phasendiagramm erklärbar sind [74; 88].
In ähnlicher Weise können physikalisch abgeschiedene dünne Schichten durch Oberflächen [91]
oder das Substratmaterial [13] verspannt sein. Letzteres wird durch epitaktisch gewachsene
Schichten auf einkristallinen Substraten umgesetzt [38]. Die Gitterkonstanten in der Schicht-
ebene der Fe70Pd30-Schichten können sich so in weiten Bereichen den Gitterkonstanten des
Substrates anpassen [38; 92]. Die tetragonale Verzerrung, das Verhältnis von c- zu a-Achse,
konnte so um 25 % variiert werden und somit den größten Teil des Bain-Umwandlungsspfades
[40], der die kfz- und krz-Struktur miteinander verbindet, abdecken. Über die kohärente Ver-
spannung werden gleichzeitig z.B. die magnetokristalline Anisotropie und die Curietemperatur
eingestellt.
In Fe-Pd-Einkristallen misst man eine reversible Dehnung von 3 % [7]. In freistehenden Schich-
ten beträgt die Dehnung bei Anwendung des thermischen Formgedächtniseffekts bei ca. 10 µm
Auslenkung 0,05 % [30]. Unter Belastung mit 300 MPa steigt die erreichbare Dehnung in frei-
stehenden Fe70Pd30-Schichten auf 0,6 - 0,7 % an [93]. Für Fe-Pd-Nanodrähte wurden bisher
keine Werte veröffentlicht.
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3 Grundlagen der elektrochemischen
Herstellung von Fe-Pd-Legierungen
Die elektrochemische Abscheidung ist eine effiziente und kostengünstige Methode um eine
Vielzahl von Schichten, aber auch komplexe Geometrien mit hohen Aspektverhältnissen sowie
Mikro- und Nanostrukturen herzustellen [94–96]. Der Herstellungsprozess ist einfach zu hand-
haben und kann im Gegensatz zu Hochvakuummethoden bei Umgebungsdruck und Raumtem-
peratur durchgeführt werden. Die metallische Beschichtung durch elektrochemische Verfahren
ist eine etablierte technologische Methode, um funktionelle, aber auch dekorative Überzüge zu
erhalten. Neben Einzelelementen können auch Nicht-Gleichgewichtszusammensetzungen und
-strukturen, Legierungen, intermetallische Phasen, Oxide etc. erzeugt werden [97]. Im folgen-
den Kapitel werden die grundlegenden Zusammenhänge der elektrochemischen Abscheidung,
deren Einflussparameter sowie ein Literaturüberblick zur Fe-, Pd- und Fe-Pd-Abscheidung dar-
gestellt.
3.1 Grundlagen der elektrochemischen Abscheidung
Bei der elektrochemischen Abscheidung werden Metallionen Mez+ der Wertigkeit z durch die




Zur Reduktion dieser Metallionen ist eine bestimmte Energie erforderlich. Sie muss ausrei-
chend sein, um das Gleichgewichtspotential E0 und zusätzliche Überspannungen zu überwin-
den. Nach der Nernst’schen Gleichung ist das Gleichgewichtspotential E0 vom Standardelek-
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trodenpotential E	 und der Aktivität der Metallionen aMez+ im Elektrolyt abhängig:




Gleichung 3.2 gilt unter der Bedingung, dass die Aktivität des Metalls aMe = 1 beträgt. In Glei-
chung 3.2 bedeutet E	 das Standardelektrodenpotential, R die Gaskonstante, T die Temperatur
in K, z die Anzahl der umgesetzten Elektronen und F die Faraday-Konstante. Für verdünnte
Lösungen kann die Aktivität der Metallionen mit der Konzentration in mol/l ersetzt werden
[97].
Zur Abscheidung ist zusätzlich zum Gleichgewichtspotential eine Überspannung η zu über-
winden. Sie ist als Abweichung des Elektrodenpotentials vom Gleichgewichtspotential E0 de-
finiert: η = E - E0 [98]. Beiträge dazu resultieren aus kinetischen Hemmungen während der
Abscheidung, wie z.B. Durchtritts-, Diffusions-, Reaktions- und Kristallisationprozessen [97].
Der langsamste dieser Prozesse bestimmt die Geschwindigkeit der elektrochemischen Abschei-
dung. Durch die Auswahl geeigneter Substrate und Elektrolyte erreicht man eine in der Praxis
relevante diffusions- oder ladungskontrollierte Abscheidung.
Nach dem Antransport der Ionen an die Elektrodenoberfläche erfolgt die Reduktion der Me-
tallionen über mehrere Schritte. Sie werden teilweise desolvatisiert und schließlich adsorbiert.
Anschließend erfolgt durch einen Ladungstransfer die Reduktion der Metallionen zu Metall-
atomen. Es bilden sich Adatome, die sich durch Oberflächendiffusion auf dem Substrat bewegen
können. Sie werden an geeigneten Stellen ins Gitter eingebaut bzw. bilden durch Keimbildung
und -wachstum eine Schicht.
Die Eigenschaften des abgeschiedenen Materials werden stark durch die Abscheideparame-
ter, wie z.B. Elektrolytzusammensetzung, pH-Wert, Temperatur und Stofftransport bestimmt
[99]. Morphologie und Korngröße der metallischen Abscheidung werden durch die Stromdich-
te bzw. das Potential erheblich beeinflusst. Additive und andere Elektrolytbestandteile können
z.B. als Inhibitoren, Glanzbildner oder Einebner wirken. Inhibitoren adsorbieren an der Katho-
de, blockieren aktive Oberflächenplätze und hemmen das Kornwachstum. Sie dienen damit zur
Kornfeinung.
Während der Abscheidung ist zunächst eine hohe Ausgangskonzentration der Metallionen an
der Kathode vorhanden, die sich anschließend durch die Reduktion der Metallionen an der
Arbeitselektrode verringert. Verläuft die Reaktion zunächst durchtrittskontrolliert, wird das in
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der logarithmisch aufgetragenen Stromdichte-Potential-Kurve durch einen linearen Anstieg ge-
kennzeichnet, der als Tafelgerade bezeichnet wird. Mit der Zeit verarmt der Elektrolyt an der
Elektrode an Metallionen. In einem nicht gerührten Elektrolyten mit Leitsalz erfolgt der Ionen-
transport zur Elektrode hauptsächlich durch Diffusion, aber auch Konvektion und Migration
sind möglich. Mit der Diffusionsschichtdicke schätzt man ab, in welcher Entfernung von der
Elektrode die Konzentration der Metallionen die Ausgangskonzentration im Elektrolytinneren
erreicht. Nach Beginn der Abscheidung nimmt die Diffusionsschichtdicke zu, bis ein statio-
närer Zustand der Abscheidung erreicht ist. Die Dicke der dann stationären Diffusionschicht δN
ist abhängig von den hydrodynamischen Verhältnissen an der Elektrode. In ruhender Lösung
beträgt sie ca. 0,5 mm. Rührt man die Lösung und erzwingt so eine starke Konvektion, kann
sie sich bis auf die Größenordnung von ca. 1µm verringern [98]. Wird die Geschwindigkeit
der Metallabscheidung bei ausreichend hoher Überspannung nur durch die Diffusion der Me-
tallionen aus dem Elektrolytinneren zur Elektrode bestimmt, erreicht der Strom im stationären
Zustand einen Grenzwert, der als Diffusionsgrenzstromdichte jlim bezeichnet wird:




Darin sind n die Elektrodenreaktionswertigkeit und D der Diffusionskoeffizient. Mit wachsen-
der Metallionenkonzentration c0 und sinkender Diffusionsschichtdicke steigt die Grenzstrom-
dichte jlim. Da Diffusion ein langsamer Prozess ist, sollte die Diffusionsschichtdicke, z.B. durch
mechanisches Rühren, gering gehalten werden, um hohe Abscheideraten zu erzielen.
Als Nebenreaktion zur Metallabscheidung findet ab gewissen Potentialen bzw. Überspannungen
stets Wasserstoffentwicklung bzw. Wasserzersetzung (Gleichung 3.4,E	H2/H3O+ = 0,00 mV [98]
bzw. Gleichung 3.5, E	H2/OH− = -828 mV [98]) statt.
2H3O
+ + 2e−  H2 + 2H2O (3.4)
2H2O + 2e
−  H2 + 2OH
− (3.5)
Damit ist die Stromausbeute in vielen Fällen geringer als 100 %. Die sich bildenden elektrisch
nicht-leitenden Gasblasen verändern die aktive Oberfläche und können die elektrochemische
Metallabscheidung behindern. Löst sich Wasserstoff im Material, entstehen Defekte und Span-
nungen. Zusätzlich ruft die Wasserstoffentwicklung lokal an der Elektrode eine pH-Erhöhung
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durch die abnehmende H3O+- bzw. zunehmende OH−-Konzentration hervor. Als Folge kön-
nen schwer lösliche Hydroxide entstehen und in das abgeschiedene Material eingebaut werden.
Dieser Prozess beeinflusst Morphologie und Struktur und damit die Eigenschaften des abge-
schiedenen Produkts.
3.2 Elektrochemische Abscheidung von
Einzelelementen
Um die Elektrolytentwicklung nachzuvollziehen, wird in diesem Abschnitt ein kurzer Überblick
über die viel untersuchte Abscheidung der Einzelelemente Fe und Pd gegeben. Die Beschrei-
bung der Legierungsabscheidung von Fe-Pd erfolgt in Abschnitt 3.3.
Eisen
Die Verwendungsgebiete für elektrodeponiertes Fe umfassen hauptsächlich Bauteile für ma-
gnetische Anwendungen und die Herstellung von reinem Fe-Pulver für pulvermetallurgische
Zwecke bzw. Fe-Legierungen wie Fe-Zn als Korrosionsschutz für Fe-basierte Werkstoffe [99;
100]. Heute nutzt man zur Abscheidung von metallischem Fe hauptsächlich wässrige Fe(II)-
Elektrolyte auf Sulfat- bzw. Chloridbasis oder eine Mischung aus beiden Salzen [100–102].
Die Elektrolytbäder werden bei niedrigen pH-Werten zwischen 1 und 3,4 betrieben [102]. Die
stets vorhandene Oxidation der Fe(II)-Komponente an Luft zu Fe(III)-Ionen erweist sich als
problematisch für die Verwendbarkeit der Bäder. Die größere Empfindlichkeit chloridbasierter
Elektrolyte für Oxidation ist nachteilig gegenüber sulfatbasierten Lösungen [99].
Die Fe-Abscheidung läuft über mehrere Teilschritte und verschiedene hydrolysierte, solvati-
sierte (aq) Fe-Spezies (in [103] nach [104], [105]) ab. Fe-Hydroxide liegen im Elektrolyten
ionisiert oder adsorbiert (ads) an der Elektrodenoberfläche vor. Nach der Reduktion zu FeOH
erfolgt im nächsten Schritt die Reduktion zu Fe. Man kann folgende Reaktionsgleichungen für














FeOH +H+ + e− 
 Fe+H2O (3.9)
Bei geringer Überspannung wird Gleichung 3.7 als geschwindigkeitsbestimmender Schritt an-
gesehen. Bei größeren kathodischen Potentialen verlagert sich der geschwindigkeitsbestimmen-
de Schritt auf Gleichung 3.8. Die pH-Wert-Abhängigkeit der Fe-Abscheidung wurde von El
Miligy et al. [104] aufgezeigt. Für pH < 2,8 entstehen als Zwischenprodukte Fe(II)OH+ und
adsorbiertes Fe(I)OH, dagegen bei pH > 3,3 [Fe0(Fe(I)OH)].
In wässrigen Elektrolyten ist die Fe-Abscheidung aufgrund des negativen E	Fe/Fe2+ von -447 mV
stets mit Nebenreaktionen verknüpft:
Fe2+ + 2e− 
 Fe0Metall (3.10)
2H+ + 2e− 
 H2 (3.11)
Fe3+ + e− 
 Fe2+. (3.12)
Da das Standardelektrodenpotential der Fe-Abscheidung mit E	Fe/Fe2+ = -447 mV deutlich
negativer ist als das der Wasserstoffentwicklung von E	H+/H2 = 0 mV [98] findet bei der Fe-
Abscheidung aus Fe(II) immer auch H2-Abscheidung statt (Gleichung 3.11). Vor allem bei
den für Fe(II)-Bäder gebräuchlichen niedrigen pH-Werten nimmt die Wasserstoffentwicklung
zu und senkt die Stromausbeute. Die Wasserstoffentwicklung bewirkt außerdem eine lokale
pH-Erhöhung und damit die Entstehung und Ausscheidung von Fe-Hydroxiden an der Elek-
trode. Hydroxide, wie z.B. Fe(OH)2 werden bei einer Fe(II)-Konzentration von 0,1 mol/l z.B.
im neutralen pH-Bereich ausgefällt. Besonders kritisch sind unlösliche Fe(III)-Hydroxide, die
sich schon bei leichter pH-Wert-Erhöhung bilden. Fe(III)-Ionen können sich auch in Fe(II)-
Elektrolyten leicht durch Oxidation an Luft oder an der Anode bilden.
Eine weitere Nebenreaktion stellt die Reduktion von Fe(III)-Ionen zu Fe(II)-Ionen dar (Glei-
chung 3.12), was ebenfalls die Effizienz der Metallabscheidung reduziert. In den in der Pra-
xis verwendeten Fe(II)-Bädern ist daher eine stetige Kontrolle des pH-Werts und der Fe(III)-
Konzentration notwendig, um negative Schichteigenschaften zu vermeiden.
Obwohl die Abscheidung auf Fe(II)-Basis bisher am häufigsten benutzt wird, gibt es auch
Vorschläge zur Fe-Abscheidung aus Fe(III)-Elektrolyten. Durch die Verwendung von reinen
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Fe(III)-Komponenten lässt sich die Fe(II)/Fe(III)-Hydrolyse vermeiden. Bei unzureichender
pH-Kontrolle besteht die Neigung zur Ausfällung unlöslicher Hydroxide. Daher sind kom-
plexierte Elektrolyte vorteilhaft, da deren Fe(III)-Verbindungen stabiler sind als Fe(II)-Verbin-
dungen [99]. Technologisch ist die Verwendung allerdings mit Nachteilen verbunden, da die
Fe(III)-Stromausbeute nur 2
3
des Wertes für Fe(II)-Lösungen betragen würde, da drei Elektro-
nen zur Reduktion erforderlich sind. Es sind verschiedene Komplexe mit anorganischen und
organischen Liganden bekannt, aber zur Herstellung von Schichten weniger gebräuchlich. In
alkalischen Lösungen wird Fe(III) z.B. mit Triethanolamin und Ethylendiamintetraessigsäu-
re (EDTA) komplexiert [99]. Eine weitere Möglichkeit ist die Komplexierung mit Diphosphat
(PPa) [99]. In der Literatur findet man weitere Beschreibungen von Fe(III)-oxalat-[99], zitrat-
[107] oder salicylat-[108–110] Komplexen, die aber primär in der analytischen Elektrochemie
eingesetzt werden. Ein Abscheidemechanismus aus Fe(III)-Lösungen wurde bisher nicht be-
schrieben.
Palladium
Durch das hohe Standardelektrodenpotential von E	Pd/Pd2+ = 980 mV [111] kommt es bei der
Abscheidung aus einfachen, wenig stabilen Pd-Komplexen (z.B. [Pd(SO4)]2− [99]) auf weni-
ger edlen Metallen (z.B. Cu) zu stromlosen Austauschreaktionen. Dabei löst sich schon ohne
äußeres Potential Cu auf, während sich Pd abscheidet. Die Nutzung einfacher Salze bzw. wenig
stabiler Komplexe resultiert meist in schlechten Filmeigenschaften [111].
Um das zu vermeiden, wird Pd oftmals aus stabileren Komplexen auf Palladiumchloridbasis
(z.B. Ammino-Pd-Komplexen [100; 112] oder Diammino-dinitrito Pd-Komplexen (Pd-p-Salz,
[113]) abgeschieden. Ammoniak gilt für den neutralen bis basischen pH-Bereich als am besten
geeigneter Ligand für die Pd-Abscheidung [112]. Für höhere Temperaturen und pH-Werte ist
auf Grund des Abdampfens von Ammoniak ein ammoniakfreier Komplex (z.B. amminbasiert)
günstiger [99]. Kommerziell werden mit diesen Komplexen in einem weiten pH-Bereich gute
Schichteigenschaften erzielt.
N-haltige Liganden sind besonders gut geeignet, da sie im Vergleich z.B. zu Cyanidkomple-
xen einen mittleren Stabilitätsbereich aufweisen [99]. Das Standardelektrodenpotential wird
deutlich in negative Richtung verschoben. Für den Tetraammino-Pd-Komplex beträgt der Wert
E	Pd/[Pd(NH3)4]2+ = 0 mV [100]. Gleichzeitig ist die Stabilität nicht so hoch, so dass man den
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Bereich starker Wassserstoffentwicklung noch meiden kann. Für die technische Nutzung der
Pd-Beschichtung ist das von enormer Bedeutung, da Pd nicht nur ein katalytisch sehr aktives
Material ist, sondern es besitzt auch eine sehr große Neigung zur Wasserstoffadsorbtion. Was-
serstoffeinbau kann in Veränderungen der strukturellen und mechanischen Eigenschaften der
Schichten bzw. in Wasserstoffversprödung resultieren.
Als Abscheidemechanismus für Pd2+ wird eine zweistufige Reduktion (durch Elektronentrans-
fer) vorgeschlagen [112; 114]:
Pd2+ + e−  Pd+ (3.13)
Pd+ + e−  Pd. (3.14)
Dabei wird der erste Schritt (Gleichung 3.13) als langsamer, geschwindigkeitsbestimmender
Schritt betrachtet, die zweite Reaktion läuft dagegen schnell ab (Gleichung 3.14).
3.3 Elektrochemische Legierungsabscheidung
Die elektrochemische Abscheidung von Legierungen beinhaltet die gleichzeitige Koabschei-
dung von zwei oder mehreren Metallen. Dazu sollten deren Gleichgewichtspotentiale E0 mög-
lichst nahe beieinander liegen. Ist das, wie bei Fe und Pd, nicht der Fall, kann man über die
Ionenkonzentration der Metallsalze (vgl. Nernst-Gleichung, Abschnitt 3.1) die Gleichgewichts-
potentiale beeinflussen. Durch Komplexierung einer oder mehrerer Komponenten ist eine Ver-
schiebung der Gleichgewichtspotentiale ebenso möglich.
Bei der elektrochemischen Legierungsabscheidung unterscheidet man nach Brenner [115] zwi-
schen normalem und anomalem Verhalten. Normale Legierungsabscheidung bedeutet, dass sich
die Komponente mit dem positiveren Elektrodenpotential bevorzugt abscheidet. Anomales Ver-
halten beinhaltet anomale und induzierte Koabscheidung. Liegt eine anomale Abscheidung
vor, wird das unedlere Metall bevorzugt abgeschieden. Der Anteil der unedleren Komponen-
te in der Legierung ist größer als das Verhältnis der Ionenkonzentrationen im Elektrolyten.
Induzierte Abscheidung bedeutet, dass ein Metall, wie z.B. W oder Mo, das in seiner Rein-
form aus wässrigen Lösungen nicht abgeschieden werden kann, durch Koabscheidung, z.B. mit
Metallen der Fe-Gruppe, als Legierungskomponente herstellbar ist [116]. Meist wird für Fe-
Legierungssysteme ein anomales Abscheideverhalten diskutiert [99].
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Abbildung 3.1: Typische Situationen bei der Legierungsabscheidung nach Landolt [116], sche-
matisch dargestellt mit Teilstromdichte-Potential-Kurven der Komponenten A
und B. Komponente A ist edler als Komponente B.
Als weitere Form der anomalen Legierungsabscheidung beschreiben Mallett et al. die Unterpo-
tentialabscheidung (underpotential deposition, UPD) von Pt- (Fe, Co, Ni)-Legierungen [117–
119]. Es wird eine Verschiebung des Abscheidepotentials des unedleren Metalls in positive
Richtung beobachtet. Thermodynamisch wird die UPD bei Legierungsbildung auf eine große
negative Mischungsenthalpie zurückgeführt [117; 118]. Mallett et al. vermuten, dass dies auch
für ähnliche Systeme wie Fe-Pd zutrifft [117].
Die Einstellung der Zusammensetzung der entstehenden Legierung ist ein kritischer Punkt der
Abscheidung. Unter der Annahme, dass sich die Teilstromdichten der einzelnen Legierungsele-
mente sowie Wasserstoffentwicklung aufsummieren, lassen sich nach Landolt [116] anhand Ab-
bildung 3.1 typische Situationen zur Legierungsbildung beschreiben. In den Diagrammen sind
die logarithmierten Teilstromdichte-Potential-Kurven zweier Legierungskomponenten A und B
schematisch dargestellt. Komponente A ist dabei edler als Komponente B (Gleichgewichtspo-
tentiale: E0A > E
0
B). Eine normale Legierungsabscheidung ist erst unterhalb E
0
B möglich. Der
lineare Anstieg einer logarithmisch aufgetragenen Stromdichte kennzeichnet den durchtritts-
kontrollierten Bereich der Abscheidung. Bei fortschreitender Polarisierung in negative Rich-
tung schließt sich ein diffusionskontrollierter Bereich an, der durch eine konstante potential-
unabhängige Abscheiderate bzw. Stromdichte charakterisiert wird. Aus der Kombination von
durchtritts- und diffusionskontrollierter Abscheidung ergeben sich verschiedene Konstellati-
onen der Teilstromdichte-Potential-Kurven: In Abbildung 3.1a läuft die Abscheidung beider
Komponenten durchtrittskontrolliert ab. Der Anstieg beider Geraden ist gleich. Somit ist das Zu-
sammensetzungsverhältnis von A und B unterhalb E0B konstant [116]. In diesem Bereich ist die
Legierungszusammensetzung unabhängig vom Potential. Für die in Abbildung 3.1b dargestell-
te Situation findet eine Koabscheidung der Metalle bis zum Erreichen des Grenzstroms unter
Durchtrittskontrolle statt und geht dann in die Diffusionskontrolle über. Die Zusammensetzung
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der Legierung ist über den Potentialbereich < E0B,diff konstant. Dann besteht die Möglichkeit,
die Legierungszusammensetzung über die Metallionenkonzentration im Elektrolyten einzustel-
len. Abbildung 3.1c zeigt ein Beispiel, in dem beide Elemente unter Durchtrittskontrolle abge-
schieden werden. Im Gegensatz zu Abbildung 3.1a ist hier der Tafelanstieg der Komponente B
steiler als der Anstieg der Gerade für Komponente A. Daher verändert sich die Zusammenset-
zung mit dem Potential. Für nicht zu negative Potentiale ist die kathodische Stromdichte für A
höher als für B, so dass die Legierung hauptsächlich Komponente A enthält. Bei deutlich ne-
gativeren Potentialen dominiert B die Abscheidung und ein deutlich höherer Gehalt an B wird
in der Legierung erzeugt. Abbildung 3.1d stellt die Kombination aus diffusionskontrollierter
(Komponente A) und durchtrittskontrollierter (Komponente B) Abscheidung dar. Bei stark ne-
gativen Potentialen ist die Abscheidung der Komponente B deutlich stärker verglichen zu der
von Komponente A.
Weiter gilt, dass die Abscheidung der edleren Komponente A im durchtrittskontrollierten Be-
reich (z.B. Abbildung 3.1a und c) wegen der exponentiell ansteigenden Stromdichte dazu führen
kann, dass sich sehr schnell viel A abscheidet. Das ist vor allem der Fall für weit voneinander
entfernte E0 wie z.B. im System Fe-Pd. Dann entstehen bevorzugt A-reiche Legierungen. Da-
her strebt man nahe beieinander liegende E0 an. Falls bei sehr großer Differenz der E0 die
Verschiebung von E0A nach der Nernst-Gleichung (Gleichung 3.2) durch die Verringerung der
Konzentration und/oder Komplexierung nicht ausreicht, sollte A im diffusionskontrollierten Be-
reich abgeschieden werden (Abbildung 3.1b und d).
Diffusionskontrolle kann ebenso durch Absenkung der Metallionenkonzentration erreicht wer-
den, so dass sich nach Gleichung 3.3 bei geringen Stromdichten die Grenzstromdichte einstellt
und die Abscheidung nur durch die Nachdiffusion der Metallionen aus dem Elektrolyten be-
stimmt wird. Ist dann gleichzeitig die Metallionenkonzentration von B hoch und wird B durch-
trittskontrolliert abgeschieden, kann man die Zusammensetzung über das Potential einstellen.
Die entsprechende Situation, die in Abbildung 3.1d schematisch dargestellt ist, findet man oft
bei der Legierungsabscheidung eines edlen Elements, das in niedriger Konzentration vorliegt,
in Kombination mit einem unedleren Element mit hoher Konzentration [116].
Brenners Unterteilung der Legierungsabscheidung [115] ist begrenzt [116], da sich die Gesamt-
stromdichte-Potential-Kurven aus den Teilstromdichten der Komponenten und der Wasserstoff-
reduktion zusammensetzen. Dabei entsprechen die Teilstromdichte-Potential-Kurven der Legie-
rungsabscheidung oft nicht der Stromdichte der Einzelabscheidung, da die Prozesse miteinander
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Tabelle 3.1: Standardelektrodenpotentiale E	 für Fe- und Pd- Komponenten
Reaktion E	 Literatur
Pd2+/Pd 950 mV [99]
H2+/H 0 mV [99]
Pd/[Pd(NH3)4]2+ 0 mV [111]
Fe3+/Fe -37 mV [111]
Fe2+/Fe -447 mV [111]
wechselwirken.
Fe-Pd-Abscheidung
Die gemeinsame Abscheidung von Fe und Pd stellt auf Grund weit voneinander entfernt liegen-
der Standardpotentiale eine große Herausforderung dar. Zwischen Fe2+/Fe und Pd2+/Pd ergibt
sich ein Potentialunterschied von ∆E0 ≈ 1400 mV (siehe Tabelle 3.1).
Durch eine starke Erhöhung des Konzentrationsverhältnisses von Fe- zu Pd-Ionen oder durch
Komplexbildung lässt sich zunächst eine Annäherung der Gleichgewichtspotentiale erreichen
[116]. So gelingt z.B. die Herstellung von Fe95Pd5-Nanodrähten aus einem einfachen Elektro-
lyten aus 0,2 mol/l FeCl2 und nur 0,004 mol/l PdCl2 bei pH 3 [85]. Durch Komplexierung der
Pd-Ionen mit Ammoniak zu [Pd(NH3)4]2+ kann der Unterschied der Standardpotentiale auf nur
noch 400 mV reduziert werden [99; 111] (siehe Tabelle 3.1). Um die Ausfällung von Hydroxid
zu vermeiden, werden in den bekannten Elektrolyten die Fe-Ionen mit Zitratverbindungen [4;
82; 114], Ammoniumtartrat [81; 86] oder 5-Sulfosalicylsäure [23; 79; 80; 83] komplexiert.
Hauptsächlich werden zur Abscheidung Fe(II)-Komponenten verwendet [23; 81; 82; 120; 121].
Eine ältere Studie von Juzikis et al. [79] sowie eine Arbeit von Lin und Kuo [122] verwenden
Fe(III)-Sulfosalicylsäurekomplexe. Diese Elektrolytbäder zur Fe-Pd-Abscheidung arbeiten bei
alkalischen pH-Werten zwischen 8 und 10.
Durch elektrochemische Untersuchungen eines alkalischen Ammonium- und Zitrat-komplex-
ierten Fe-Pd-Elektrolyten wird die Verschiebung der Gleichgewichtspotentiale in negative Rich-
tung durch Komplexbildung bestätigt [114]. Nach Leistner et al. [123] kann man die Fe-Pd-Ab-
scheidung als anomale Koabscheidung ähnlich Fe-Pt einordnen, bei der das unedlere Metall
bevorzugt und mit höherem Anteil als seine Ionenkonzentration im Elektrolyten abgeschieden
wird. Der Fe-Gehalt der Legierung steigt mit zunehmend negativeren Potentialen an. Die Ab-
scheidung erfolgt im diffusionskontrollierten Bereich bei gleichbleibendem Fe-Gehalt. Dabei
tritt eine unverzögerte Keimbildung auf [114].
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Für elektrodeponierte Fe-Pd-Schichten wurden Untersuchungen hinsichtlich des Einflusses der
Abscheidebedingungen auf die Zusammensetzung sowie der strukturellen und magnetischen
Eigenschaften durchgeführt. So wird z.B. von Juzikis et al. [79] der Einfluss von Badzusammen-
setzung, Temperatur und Pulsparameter auf den Fe-Gehalt in Fe-Pd-Legierungen beschrieben:
Generell ist die gepulste Abscheidung (vgl. Abschnitt 4.3.2) von Vorteil, da Risse und Brüche
bis 10µm Schichtdicke sowie der H-Gehalt um 60 % im Vergleich zum Anlegen einer kon-
stanten Stromdichte verringert werden. Weiterhin hängt die Zusammensetzung der Schichten
hauptsächlich vom Fe:Pd-Verhältnis im Elektrolyten ab. Über 15 A dm−2 ist die Zusammen-
setzung unabhängig von der Stromdichte [79]. Nutzt man zur Abscheidung kurze Abscheide-
pulse, lange Pausenzeiten sowie hohe Temperaturen (ca. 60◦C), begünstigt man das Wachstum
von nanokristallinen rissfreien Schichten (kfz-Pd oder Pd-Fe-Mischkristall) [23]. Gezielte Un-
tersuchungen der Struktur verschiedener Legierungen [124] zeigen, dass unter 14,3 at. % Pd
hauptsächlich α-Fe-Mischkristalle und über 69,5 at. % Pd überwiegend krz-Fe-Pd (γ-Fe, Pd)
bzw. bei mittleren Gehalten eine Mischung aus beiden vorliegt. Im Hinblick auf magnetische
Speichersysteme wurde durch Wärmebehandlung einer elektrodeponierten Fe-Pd-Schicht (37
at. % Fe) bei 500◦C die geordnete L10-Kristallstruktur mit (111)-Textur beobachtet [80]. Koer-
zivfeldstärken von 0,12 T und eine leichte magnetische Anisotropie mit erhöhter Remanenz in
der Schichtebene wurden gemessen. Ähnliche Eigenschaften erzielen Pečko et al. in elektro-
chemisch abgeschiedenen dünnen äquiatomaren FePd-Schichten [82]. Bei einer Glühtempera-
tur von 400◦C wird die höchste Koerzitivfeldstärke von 0,09 T gemessen. In der Studie wurde
bei höheren Temperaturen auf Grund von Kornwachstum und Interdiffusion mit dem Substrat
weichmagnetisches Verhalten beobachtet. Die Elektrodeposition von Fe-Pd-Schichten mit dem
Ziel, den Formgedächtniseffekt zu erreichen, wurde bisher nur von Wang et al. [81] unter-
sucht. Eine galvanostatisch abgeschiedene Fe29,8Pd30,2-Schicht wurde zunächst durch Wärme-
behandlung bei 900◦C und Abschrecken von der krz- in eine kfz-Struktur umgewandelt. Mit-
tels in-situ Röntgendiffraktometrie zwischen Raumtemperatur und 113 K wurde ein reversibler
thermoelastischer Austenit-Martensit-Übergang beobachtet (TM = 243 K, enge Hysterese von
ca. 10 mT), bei dem vermutlich auch MIR stattfindet. Bei dieser Studie bleibt ungeklärt, ob es
bei den verwendeten Pt/Cr/Si-Substraten in Verbindung mit den verwendeten hohen Auslage-
rungstemperaturen zu Interdiffusion kommt und welche Folgen dies auf den Formgedächtnis-
effekt hat.
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3.4 Herstellung von Nanodrähten in Templaten
Die Herstellung von Nanodrähten kann durch templatbasierte elektrochemische Abscheidung
erfolgen. In einem Schritt fertigt man mit dem vergleichsweise einfachen Verfahren hohe Nano-
drahtstückzahlen in einem ausgewählten Templatbereich. Mit experimentell aufwendigeren Ver-
fahren, wie z.B. Lithographie, sogenanntem Nanopatterning [1], dem vapor-liquid-solid-Me-
chanismus [125], CVD-Prozessen [126; 127], Laser Ablation [128], Molekularstrahlepitaxie
und Chemical Beam Epitaxy (auch Gas-Source MBE genannt) [129] lassen sich ebenfalls Nano-
drähte realisieren. Auch ohne Template werden durch elektrochemische Abscheidung an Stu-
fenkanten, „Electrochemical Step Edge Decoration“ [130; 131], Nanodrähte erzeugt.
3.4.1 Abscheidung in nanoporöse Template
Die Nanodrahtherstellung durch elektrochemische Abscheidung in nanoporöse Template ist ei-
ne einfache und elegante Alternative gegenüber konventionellen lithographischen Methoden.
Über das Templat können Eigenschaften wie z.B. der Durchmesser und die Größenverteilung
der Drähte, deren Mittelpunktsabstände sowie deren geometrische Anordnung direkt beeinflusst
werden. Voraussetzung sind chemisch und thermisch beständige, gut benetzbare Template mit
elektrisch isolierenden Porenkanälen, die keine Reaktionen mit dem Elektrolyten hervorrufen.
Auf einer Seite der Membran verschließt eine leitfähige Arbeitselektrode die Poren. An der
Arbeitselektrode beginnt das Nanodrahtwachstum durch Elektronentransfer zu den Metallio-
nen im Elektrolyten. Es verläuft selektiv am schnellsten in Richtung der höchsten Leitfähig-
keit. Das abgeschiedene Metall nimmt die Form der Poren an, so dass man nach Abätzen der
Membran Nanodrähte mit dem ungefähren Porendurchmesser erhält. Durch diesen sogenannten
„Bottom up“-Ansatz lassen sich reproduzierbar beliebig viele Nanodrähte in einem Produkti-
onsschritt herstellen. Am häufigsten eingesetzte Template zur Nanodrahtherstellung sind nano-
poröse Aluminiumoxid-Membranen [19; 132], spurengeätzte Polycarbonat-Membranen (track-
etched polycarbonate membrane [133; 134]), Micatemplate [135] oder Diblock-Copolymer-
Membranen [136].
Die elektrochemische Herstellung von Nanodrähten in Template mit hohem Aspektverhältnis
stellt aufgrund deren Geometrie ebenfalls eine Herausforderung dar. Hauptprobleme sind dabei
die langen Diffusionswege in den mit Elektrolyt gefüllten Poren sowie die Entfernung von Was-
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serstoffblasen aufgrund von Wasserstoffentwicklung (siehe Abschnitt 3.1, S. 17) aus den Poren.
Stationäre Abscheidebedingungen werden im Vergleich zur Schichtabscheidung langsamer er-
reicht. Die Diffusionsschichtdicke ist gegenüber einer ebenen Arbeitselektrode mindestens um
die Dicke der verwendeten Membran erhöht [137]. Die langen Wege aus dem bulk-Elektrolyten
zur Elektrode und zurück beeinflussen den Abscheideprozess und somit Struktur und Eigen-
schaften des abgeschiedenen Materials. Durch die Wahl einer geeigneten Abscheidetechnik,
wie z.B. gepulste elektrochemische Abscheidung (Pulsed Electrodeposition, PED [78]), lassen
sich entscheidende Verbesserungen erzielen (siehe auch Abscheidetechnik, Abschnitt 4.3.2).
Während metallische Nanodrähte wie Ni, Co, Fe relativ einfach herzustellen sind, können bei
der Abscheidung von Legierungen Konzentrationsgradienten entlang der Drahtachse auftreten,
die auf unterschiedliche Diffusionskoeffizienten der beteiligten Metallionenkomponenten zu-
rückgeführt werden.
3.4.2 Nanoporöses Aluminiumoxid
Poröse Aluminiumoxid-Template werden aufgrund ihrer vielversprechenden Eigenschaften oft
eingesetzt: Sie besitzen eine hohe Porendichte, eine enge Porenradienverteilung und unter be-
stimmten Herstellungsbedingungen eine hexagonale Porenanordnung [19; 20]. Die Herstel-
lung von selbstordnendem nanoporösen Aluminiumoxid erfolgt über eine zweistufige anodi-
sche Oxidation [19; 138]. Über die Anodisierungsparameter, wie z.B. Elektrolyt, Potential, Zeit
und Temperatur, lassen sich Porenabstand (Lint = 50 . . . 500 nm), Porendurchmesser (0,3 · Lint
< Dp < Lint) und Porenlänge (≈ 0,2 . . . 200 µm) einstellen [18; 20; 139; 140]. Im Anschluss an
die Anodisierung ist die Vergrößerung der Porendurchmesser durch isotropes chemisches Ät-
zen möglich. Für die Herstellung von Nanodrähten wird eine leitfähige Schicht auf einer Seite
der Membran als Arbeitselektrode benötigt. Für Aluminiumoxidtemplate kann das verbleiben-
de Al nach der anodischen Oxidation als Elektrode dienen. Aufgrund der dicken isolierenden
Aluminiumoxidschicht oder Barriereschicht zwischen dem unteren Porenende und dem verblei-
benden Al-Substrat benötigt man hohe Spannungen [78; 141] oder Wechselstrom [2; 142; 143]
zur Abscheidung. Die Verwendung von hohen Spannungen oder Wechselströmen macht die
gewünschte Struktur- und Eigenschaftseinstellung der Nanodrähte schwierig. Man umgeht das
Problem durch freistehende Membranen, bei denen das verbleibende Al-Substrat sowie die Bar-
riereschicht entfernt und z.B. Au als leitfähige Schicht aufgebracht wird. Die Eigenschaften,
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insbesondere der Oberflächenzustand des verwendeten leitfähigen Substrats, beeinflussen die
Anzahl der aktiven Plätze zur Keimbildung und die Keimbildungsrate [96]. Die Beschaffen-
heit der Schicht hat einen entscheidenden Einfluss auf das Anfangsstadium der Abscheidung
[144]. Eine sehr dünne metallische Schicht, bei der nur einzelne Körner die inneren Porenwän-
de bedecken, ruft zu Beginn die Abscheidung von Nanoröhren hervor. Entsprechend angepas-
ste Elektrolytzusammensetzung und Abscheidebedingungen lassen lange Nanoröhren wachsen.
Dagegen wird bei Verwendung einer Metallschicht, die die Poren komplett verschließt, von
Anfang an ein kompakter Nanodraht abgeschieden [144]. Die Eigenschaften der in den Po-
ren abgeschiedenen Nanodrähte werden schließlich von den Abscheidebedingungen wie Dauer,
angelegtes Abscheidepotential oder Strom, Temperatur, Zusammensetzung (insbesondere Me-
tallionenkonzentration und pH-Wert) des verwendeten Elektrolyts beeinflusst. Die Parameter
zur Herstellung der Aluminiumoxid-Template sind ausführlich in Abschnitt 4.1.2 beschrieben.
3.4.3 Fe-Pd-Nanodrähte
Die Kriterien zur Elektrolytauswahl für elektrochemische Fe-Pd-Abscheidung wurden in Ab-
schnitt 3.3 beschrieben. Die dargestellten Zusammenhänge, die Komplexierung zur Annähe-
rung der Gleichgewichtspotentiale bzw. zur Verhinderung der Ausfällung von Fe-Hydroxiden
sind für die Nanodrahtherstellung ebenfalls gültig. Zwar werden zur Herstellung von Fe95Pd5-
Drähten einfache Fe-Pd-Elektrolyten z.B. aus 0,2 M FeCl2 und nur 0,004 M PdCl2 bei pH 3 ver-
wendet [85]. Um eine bessere Elektrolytstabilität zu erreichen, wird häufiger mit komplexierten
Ionen gearbeitet: Zum Einsatz kommen Lösungen, die mit Ammoniak komplexierte Pd-Ionen in
Kombination mit Zitrat- [87; 121], Ammoniumtartrat- [86] oder 5-Sulfosalicylsäure-[83] Ver-
bindungen zur Fe-Komplexierung enthalten. Meist arbeiten solche Bäder bei hohen pH-Werten
zwischen 8 und 10, was im Hinblick auf die Abscheidung in Aluminiumoxidmembranen kri-
tisch ist, da diese im basischen pH-Bereich nicht ausreichend stabil sind. Von Fei et al.[83]
wurde erstmals ein Elektrolyt mit einem geeigneteren pH-Wert von 5 vorgeschlagen.
Ähnliche hartmagnetische Legierungssysteme, wie Fe-Pt [145–147] und vor allem Co-Pt [147–
151] wurden häufiger untersucht. Über die Auswirkungen der Abscheideparameter auf die
Drahtmorphologie, die Phasenbildung und die magnetischen Eigenschaften im System Fe-Pd
existieren dagegen nur vereinzelte systematische Untersuchungen. So stellen Fei et al. [83] aus
einem Ammonium-Sulfosalicylsäure stabilisierten Elektrolyten Fe-Pd-Nanodrähte verschiede-
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ner Zusammensetzungen mit bis zu 60 at.% Fe her, die aus kfz Fe-Pd und α-Fe bestehen. Nach
einer Wärmebehandlung bei 500 ◦C steigt die Korngröße; Spannungen, Defekte und Inhomo-
genitäten werden abgebaut, schließlich erhält man eine kfz Fe-Pd-Struktur. Ein Übergang der
kubischen in die tetragonale Struktur wird nicht beobachtet und mit der einschränkenden Geo-
metrie der Poren begründet. Jeon et al. [152] diskutieren den Einfluß des Ionenverhältnisses
und der Stromdichte auf die Zusammensetzung. Pulsabscheidung wird eingesetzt, um Verän-
derungen der Zusammensetzung entlang der Drahtachse zu minimieren. Durch Modulation der
Pulssequenzen erhielt man Multilagendrähte aus abwechselnd Fe-reichen und Pd-reichen Ab-
schnitten. Für Pd-reiche Drähte wird eine kfz-Struktur angegeben, während Fe-reiche Drähte
amorph sind.
Der Innendurchmesser und die Zusammensetzung von Fe-Pd-Nanoröhren kann über die katho-
dische Stromdichte eingestellt werden [86]. Durch anschließendes Tempern bei 500. . .700◦C
der Fe27,3Pd72,7 Röhren wird deren kfz-Struktur in eine L12 geordnete Kristallstruktur umge-
wandelt. Magnetisch weiche kfz-Fe50Pd50-Nanoröhren wandeln durch Wärmebehandlung zwi-
schen 400◦C und 550◦C in eine L10 geordnete Struktur mit deutlich höherer Koerzivität um
[87]. Kürzlich veröffentlichte Versuche mit Fe70Pd30-Nanoröhren ergeben, dass sie sich auf-
grund ihrer hohen Magnetisierung zur gezielten Pharmakotherapie eignen könnten [121].
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4 Experimentelle Grundlagen
4.1 Aufbau der elektrochemischen Zelle
Abbildung 4.1: Schematischer Aufbau der elektrochemischen Zelle
Die verwendete elektrochemische Zelle ist schematisch in Abbildung 4.1 dargestellt. Für die
Untersuchung des Elektrolyten sowie für Schichtabscheidung und Nanodrahtherstellung wird
eine klassische Dreielektrodenanordnung verwendet. Die Messzelle besteht aus TeflonTM und
enthält eine Gegenelektrode aus Platinblech und eine gesättige Kalomel-Elektrode (Saturated
Calomel Electrode, SCE, Hg/Hg2Cl2, KCL sat.) als Bezugselektrode mit E(SHE) = 241 mV
(gegen Standardwasserstoffelektrode, Standard Hydrogen Electrode, SHE). Alle in dieser Ar-
beit gemessenen Potentiale werden gegen SCE angegeben. Am unteren Boden der Messzelle
(Abbildung 4.1) befindet sich eine kreisförmige Öffnung mit 7 mm Durchmesser. Für Messun-
gen mit der elektrochemischen Quarzmikrowaage (Electrochemical quartz crystal microbalan-
ce, EQCM, siehe Abschnitt 4.3.3) wird eine Zellöffnung von 15 mm Durchmesser verwendet.
Unterhalb der Öffnung wird die Arbeitselektrode waagerecht angebracht und mittels Gummi-
dichtung und Abdeckung befestigt. Die Probengrößen bzw. deren aktive Oberfläche betragen
0,38 cm2 bzw. für EQCM-Messungen 1,33 cm2.
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100 nm
1 µma) b)
Abbildung 4.2: REM-Aufnahmen einer Al2O3-Membran mit langreichweitiger hexagonaler
Ordnung, a) Oberfläche und b) Querschnitt.
4.1.1 Substrate
Die Messungen zur Charakterisierung des Elektrolyten sowie die Schichtabscheidungen wer-
den auf oxidierten Si-Wafern (1000 nm Oxid) mit 5 nm Cr- sowie 200 nm Au-Beschichtung
durchgeführt. Zur Elektrodeposition der Nanodrähte werden freistehende nanoporöse Alumini-
umoxidmembranen mit einem Porendurchmesser von ca. 70 nm verwendet. Um die Membranen
als Arbeitselektrode nutzen zu können, wird eine Seite ebenso mit 5 nm Cr sowie 200 nm Au
beschichtet. Die Herstellung des nanoporösen Templats wird in Abschnitt 4.1.2 beschrieben.
4.1.2 Membranherstellung
Die Herstellung der nanoporösen Aluminiumoxidmembranen, deren Oberfläche und Querschnitt
beispielhaft in Abbildung 4.2 dargestellt sind, erfolgt durch einen zweistufigen Anodisierungs-
prozess [18; 138; 153]. Es enstehen Template mit langreichweitig hexagonal geordneten Na-
noporen. In Abbildung 4.3 ist der Herstellungsprozess schematisch gezeigt: Zunächst elektro-
poliert man ein hochreines rekristallisiertes Aluminiumblech (99,999 %, 3 h bei 500◦C in Ar)
in einer A2-Lösung von Struers bei 48 V für 16 s (Fläche 2 cm2, Abbildung 4.3a). Die Anodi-
sierung wird bei einem konstanten Potential von Eox = 40 V in 0,3 M Oxalsäure durchgeführt
wobei der Elektrolyt in der elektrochemischen Zelle mechanisch gerührt und auf 3◦C ± 2◦C
gekühlt wird. Die erste anodische Oxidation dauert 24 h (Abbildung 4.3b).
Unter diesen Bedingungen entsteht zu Beginn des Prozesses ein einheitliches anodisches Oxid
auf der Al-Oberfläche. Aufgrund von Fluktuationen der Oberflächenmorphologie tritt ein lo-
kal fokussiertes elektrisches Feld auf. Simultan zur Oxidbildung findet an diesen Stellen eine













Abbildung 4.3: Schematische Templatherstellung a) Al-Blech, b) Erste Anodisierung mit unre-
gelmäßig gewachsenen Poren, c) Ablösen des Aluminiumoxids, zurück bleibt
das hexagonale Porenmuster, d) Zweite Anodisierung, hexagonale Porenkonfi-
guration, (Schritte a bis e nach [78]) e) Ablösen der Al-Rückseite, f) mit ge-
sputterter Cr-; Au-Schicht als Arbeitselektrode, g) gefüllt mit elektrochemisch
hergestellten Fe-Pd-Nanodrähten.
feldverstärkte chemische Auflösung des anodischen Oxids statt und die Poren beginnen sich zu
bilden. Sie sind zunächst unregelmäßig angeordnet. Mit fortschreitender Anodisierung und dem
Erreichen des stationären Porenwachstums entstehen am Porenboden bzw. an der Grenzfläche
Metall/Oxid durch einen Selbstorganisationsprozess Poren mit einer regelmäßigen hexagona-
len Anordnung [154]. Als verantwortlicher Mechanismus der Selbstorganisation wird entweder
die Volumenexpansion des Oxids und die daraus resultierende Spannung an der Metall/Oxid-
Grenzfläche [138] bzw. eine kritische elektrische Feldstärke [155; 156] vorgeschlagen. An-
schließend an die erste Anodisierung wird das entstandene Oxid mit den unregelmäßigen und
nicht parallel zueinander verlaufenden Poren vollständig durch chemisches Ätzen mit einem
Gemisch aus 0,6 M H3PO4 und 0,2 M H2CrO3 bei 80◦C innerhalb von 2 h abgelöst. Zurück
bleibt das Muster der langreichweitig geordneten Nanoporen auf der Aluminiumoberfläche
(Abbildung 4.3c). Die zweite Anodisierungsstufe (Abbildung 4.3d) findet unter den gleichen
Bedingungen wie der erste Anodisierungsprozess über 12 h statt. Während die Anodisierung
erneut auf der gesamten Oberfläche stattfindet, beginnt das Porenwachstum in den verbliebenen
Vertiefungen, so dass die Poren nun von Beginn an hexagonal geordnet entstehen. Nach diesem
Prozessschritt erhält man Poren mit einem Durchmesser von ca. 30 nm und einem Abstand der
Porenmittelpunkte von ca. 110 nm. Insgesamt erfolgt das Schichtwachstum mit ca. 1,3µm/h, so
dass die Dicke des porösen Oxids ca. 16µm beträgt. Um schließlich eine freistehende Alumi-
niumoxidmembran zu erhalten, wird zunächst das verbleibende Aluminium mit CuCl2-Lösung
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von der Rückseite her aufgelöst (Abbildung 4.3e). Am unteren Porenende befindet sich wei-
terhin eine dielektrische Barriereschicht, die die Abscheideprozesse behindern würde. Sie wird
mit 5 % H3PO4 bei 30◦C innerhalb von 30 bis 40 min vollständig entfernt. Der Durchmesser
der Poren wird durch isotropes nasschemisches Ätzen mit 5 % H3PO4 innerhalb von 40 min von
30 nm auf ca. 70 nm geweitet. Zur Kontaktierung als Arbeitselektrode wird in einer Sputterkam-
mer von Bestec unter Ar-H2-Atmosphäre (5 % H2, p = 0,008 mbar) bei 70 W Abscheideleistung
bei Raumtemperatur zunächst eine 5 nm dicke Cr-Schicht als Haftvermittler, dann eine 200 nm
dicke Au-Schicht auf die Rückseite gesputtert (Abbildung 4.3f). Um sicherzustellen, dass die
leitfähige Schicht geschlossen ist, wird der Substrathalter während des Sputterns mit konstanter
Geschwindigkeit gedreht. Die Aluminiumoxidmembran kann nun mit der Au-Schicht, die als
Arbeitselektrode dient, zur Herstellung von Nanodrähten genutzt werden (Abbildung 4.3g).
Die Herstellung der Aluminiumoxidtemplate führte Frau Sabine Neitsch aus. Das Aufsputtern
der leitfähigen Arbeitselektrode wurde von Dr. Anja Backen und Dr. Sandra Kauffmann-Weiß
durchgeführt.
4.2 Elektrolyt und Elektrolytauswahl
Zur Herstellung der Fe-Pd-Legierung wird folgende Elektrolytzusammensetzung ausgehend
von früheren Publikationen [23; 79; 83] verwendet: Für eine 0,02M Pd-Lösung wird zunächst
die Gesamtmenge an PdCl2 in wenig konzentrierter HCl gelöst und danach in konzentrierte Am-
moniaklösung (30 ml je 50 ml Gesamtvolumen) getropft. Unter Rühren wird langsam bis zur
Siedetemperatur aufgeheizt und die Temperatur 10 min gehalten. Es entsteht ein klare wässrige
Lösung. Abgedampfte Ammoniaklösung wird wieder aufgefüllt. Mit H2SO4 wird der pH-Wert
der Pd(NH3)4Cl2-Lösung auf einen Wert von 7 eingestellt. Separat wird der Fe-Komplex durch
Zugabe von FeSO4·7H2O (0,1 M) in die gelöste Sulfosalicylsäure C7H6O6S·2H2O (0,25 M) her-
gestellt. Im nächsten Schritt wird die komplexierte Fe(II)-Lösung zur Pd-Lösung dazugegeben.
Als Leitsalz werden 0,3 M (NH4)2SO4 zugefügt. Am Ende wird der pH-Wert des Elektroly-
ten mit H2SO4 auf 5 eingestellt und fortführend als Elektrolyt A bezeichnet. Um die Elektro-
lytstabilität zu erhöhen (vgl. Kapitel 3.3, S. 24), wurde in weiteren Versuchen das Fe(II)-Salz
FeSO4·7H2O gegen das Fe(III)-Salz Fe2(SO4)3·9H2O (0,1 M) ausgetauscht. Der pH-Wert bleibt
bei 5. Dieser Elektrolyt wird im folgenden als Elektrolyt B bezeichnet.
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Abbildung 4.4: Schematische Darstellung einer potentiodynamischen Messung: a) Potential-
Zeit-Kurve für die Arbeitselektrode und b) Stromdichte-Potential-Kurve mit




Elektrochemische Systeme lassen sich mit potentiodynamischen Messmethoden, wie z.B. der
Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven bzw. Zyklovoltammogrammen charakterisieren.
Mit konstantem Potentialvorschub wird der Potentialbereich zwischen Startpotential EStart und
dem negativen Umkehrpotential (EUmkehr, neg) sowie positiven Umkehrpotential (EUmkehr, pos)
durchlaufen und der Strom I gemessen (siehe Abbildung 4.4). Anhand der kathodischen bzw.
anodischen Stromdichtepeaks kann man Rückschlüsse auf die ablaufenden Elektrodenprozesse
und deren Reversibilität ziehen. Die potentiodynamischen Untersuchungen werden bei Raum-
temperatur mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 20 mV/s unter Verwendung eines EG&G
Potentiostaten/Galvanostaten Model 263A ausgeführt.
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Abbildung 4.5: Schematische Darstellung einer potentiostatischen Abscheidung: a) Potential-
Zeit-Kurve und b) zu erwartende Stromantwort über der Zeit.
4.3.2 Abscheidetechniken
Eine elektrochemische Abscheidung kann galvanostatisch (I = konstant) oder potentiostatisch
(E = konstant) durchgeführt werden. Beim galvanostatischen Verfahren fließt ein konstanter
Strom, während bei der potentiostatischen Abscheidung mit Hilfe eines Potentiostaten die Po-
tentialdifferenz zwischen Kathode und Referenzelektrode vorgegeben wird. In dieser Arbeit
wird die potentiostatische Abscheidung zur Herstellung von Schichten und Nanodrähten be-
nutzt. Über eine bestimmte Zeit t wird ein definiertes Potential ESCE angelegt und die Stro-
mantwort über die Zeit gemessen (siehe Abbildung 4.5). Der kathodische Strom steigt zunächst
sprunghaft an und stellt sich dann auf einen konstanten Wert ein. Die potentiostatischen Ab-
scheidungen werden für 10. . .60 min im Potentialbereich zwischen -750. . .-1200 mV bei Raum-
temperatur unter Verwendung eines EG&G Potentiostaten/Galvanostaten Model 263A durch-
geführt.
Über einen gewissen Zeitraum konstante, aber unterschiedliche Potentiale werden bei der Ab-
scheidung mit alternierenden Potentialen, ähnlich einer gepulsten elektrochemischen Abschei-
dung, die mit verschieden starken Strompulsen arbeitet (Pulsed Electrodeposition, PED, z.B.
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Abbildung 4.6: Schematische Darstellung einer Abscheidung mit alternierenden Potentialen: a)
Potential-Zeit-Kurve und b) zu erwartende Stromantwort über der Zeit.
[76; 78]), abwechselnd angelegt. Zunächst findet bei dem negativen PotentialE1;SCE die Metall-
abscheidung statt. Nach einer zuvor festgelegten Zeit wird auf ein positiveres Potential E2;SCE
geschalten. Dabei wurde E2;SCE so gewählt, dass möglichst weder Metallabscheidung noch
-auflösung stattfinden. Bei den hier durchgeführten Versuchen wird für t1 = 60 s das negative-
re Potential E1;SCE = -1100 mV angelegt, anschließend wird für t1 = 180 s auf das positivere
Potential E1;SCE = -500. . .0 mV umgeschalten. Es erfolgen bis zu 30 Wechsel oder Pulse. Die
Versuche werden bei Raumtemperatur unter Verwendung eines EG&G Potentiostat/Galvanostat
Model 263A, Potentiostat/Galvanostat HEKA PG 310 oder eines Potentiostaten des Typs Bio-
Logic SP-200 durchgeführt.
4.3.3 In situ Charakterisierung mittels elektrochemischer
Quarzmikrowaage
Zur Charakterisierung der Elektrodenprozesse der jeweiligen Einzelmetallelektrolyte sowie im
gesamten Elektrolytsystem werden Stromdichte-Potential-Kurven unter Verwendung einer elek-
trochemischen Quarzmikrowaage (Electrochemical quartz crystal microbalance, EQCM) ge-
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messen. Der EQCM Aufbau erlaubt simultan eine in situ Bestimmung der abgeschiedenen Mas-
se.
Die Quarzmikrowaage arbeitet mit einem metallisch beschichteten Schwingquarz. Aufgrund
des umgekehrten piezoelektrischen Effekts wird er durch Anlegen einer Wechselspannung zur
Schwingung angeregt. Während der Abscheidung wird auf der Elektrodenoberfläche Material
angelagert, wodurch sich die Eigenfrequenz des Schwingquarzes verringert. Über die Sauerbrey-
Gleichung [157] ist die Frequenzänderung ∆f direkt mit der Masseänderung ∆m verknüpft:
∆m = −∆f · A
cf
. (4.1)
Es gilt dabei die Annahme, dass glatte, homogene und starre Schichten abgeschieden werden.
In Gleichung 4.1 bezeichnet A die Elektrodenfläche und cf die Schichtwägeempfindlichkeit,
in der die Eigenfrequenz des Quarzes f0 sowie Dichte und Schermodul des Quarzes enthalten
sind.
Die Untersuchungen wurden mit Unterstützung von Dr. Jakub Koza und Dr. Kristina Tschu-
lik an einer modifizierten EQCM Elechema EQCN-700 in Verbindung mit einem Jaissle-Po-
tentiostaten durchgeführt. Der schematische Aufbau entspricht der elektrochemischen Zelle in
Abbildung 4.1 mit der typischen Dreielektrodenanordnung mit dem Schwingquarz mit einer
Eigenfrequenz von ca. 10 MHz als Arbeitselektrode. Die Vorbehandlung der Schwingquarze
beinhaltet die Reinigung in H2SO5 (Caro’sche Säure) um organische Verbindungen auf der
Oberfläche zu entfernen. Nach der gründlichen Spülung mit zweifach entionisiertem Wasser
erfolgt zur Fertigstellung als Arbeitselektrode beidseitig die Bedampfung mit einer 5 nm Cr-
Schicht als Haftvermittler sowie einer 100 nm dicken Au-Schicht. Die aktive Elektrodenober-
fläche beträgt 1,33 cm2. Für die verwendeten Schwingquarze ergibt sich cf zu 2,2·108 cm2Hz/g.
In diesem Messaufbau werden Potential, Strom und Frequenzänderung simultan aufgezeichnet.
Wird die nach Gleichung 4.1 berechnete Masseänderung ∆m nach der Zeit t differenziert, er-
hält man die Masseänderungsrate oder Abscheiderate dm/dt. Für die Einzelmetallelektrolyte
können mit Hilfe der Faraday-Gesetze unter Annahme, dass nur Fe- bzw. Pd-Abscheidung statt-
findet, die Teilstromdichten jFe2+//Fe oder jPd2+/Pd berechnet werden:
jMez+/Me =




Dabei steht z für die Anzahl der verbrauchten Elektronen zur Reduzierung eines Ions (Wer-
tigkeit), F ist die Faraday-Konstante mit F = 96485 C·mol−1 und MMe bezeichnet die molare
Masse des Metalls. Der Vergleich von Teil- zu Gesamtstromdichte erlaubt die Unterscheidung
zwischen Metallabscheidung und Nebenreaktionen, wie z.B. Wasserstoffentwicklung. Das Ver-
hältnis von anodischer zu kathodischer Gesamtladungsmenge der Einzelmetallabscheidung er-
gibt die Stromausbeute der Metallreduktion, vorausgesetzt, dass das abgeschiedene Metall voll-
ständig wiederaufgelöst wird. Vergleicht man die anodische Gesamtladungsmenge und die ka-
thodische Ladungsmenge bezogen auf die kathodische Teilstromdichte, kann man eine Aussage
treffen, ob nur Metall oder möglicherweise auch oxidische Produkte während der Abscheidung
entstehen. Stimmen die beiden Werte überein, wird das abgeschiedene Metall zu 100 % ano-
disch aufgelöst, da kein Oxid enstanden war. Ist die anodische Gesamtladungmenge geringer
als die verbrauchte Ladungsmenge bezüglich der kathodischen Teilstromdichte, wird das ab-
geschiedene Metall nicht vollständig wieder aufgelöst. Es sind z.B. oxidische Abscheidungen
oder eine Passivschicht vorhanden, so dass anodisch eine geringere Ladungsmenge umgesetzt
wird.
Für die Einzelmetallabscheidung aus Fe(II)- bzw. Fe(III)-Lösungen werden mit der EQCM
Zyklovoltammogramme im Potentialbereich zwischen dem Startpotential -300 mVSCE und dem
Umkehrpotential -1250 mVSCE bzw. -1350 mVSCE aufgenommen. Aufgrund des edleren Cha-
rakters von Pd wird es als Einzelsystem zwischen 0 mVSCE und -1000 mVSCE zyklovoltam-
metrisch gemessen. Für den Fe-Pd-Elektrolyten werden Messungen zwischen 0 mVSCE und
-1350 mVSCE durchgeführt. Der Potentialvorschub beträgt 20 mV/s, da niedrigere Geschwin-
digkeiten aufgrund der limitierten gesamten Massebelegung auf dem Quarzsubstrat nicht mög-
lich sind bzw. die idealen glatten Schichten, für die die Sauerbrey-Gleichung 4.1 gilt, bei langen
Abscheidezeiten nicht erreicht werden können.
4.4 Wärmebehandlung
Die Wärmebehandlung der Nanodrähte wird in Formiergas (Ar + 5% H2) durchgeführt. Zur
Glühung wird ein LIN-Ofen genutzt. Nanodrähte der Zusammensetzung Fe70Pd30 werden 10 min
im vorgeheizten Ofen zwischen 750◦C und 950◦C wärmebehandelt. Danach erfolgt die Ab-
schreckung unterstützt mit Pressluft. Die Wärmebehandlung wurde von Herrn Hans-Peter Trinks
und Herrn Siegfried Neumann durchgeführt.
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4.5 Charakterisierungsmethoden
4.5.1 Morphologie und Zusammensetzung
Rasterelektronenmikroskopie und energiedispersive Röntgenspektroskopie
Die Morphologie und integrale Zusammensetzung der Schichten und Nanodrähte wird zunächst
in einem Rasterelektronenmikroskop (REM) kombiniert mit energiedispersiver Röntgenspek-
troskopie (EDX, Energy Dispersive X-ray spectroscopy) untersucht.
Das hochauflösende Rasterelektronenmikroskop (HR-REM) Leo 1530 Gemini von Zeiss besitzt
eine Schottky-Feldemissionskathode, so dass schon bei niedriger Beschleunigungsspannung ei-
ne hohe Auflösung erreicht wird. Die zu untersuchenden Nanodrahtproben bestehen aus nicht-
leitendem Aluminiumoxid als Matrixmaterial, das elektrisch isolierend wirkt. Zur Abbildung
eignet sich daher eine niedrige Beschleunigungsspannung um 5 kV sowie ein Arbeitsabstand
von ungefähr 3 mm. Zur Abbildung der Probentopographie werden der Sekundärelektronen-
(SE) und der InLens-Detektor verwendet. Der SE-Detektor befindet sich seitlich über der Probe.
Bei geringer Beschleunigungsspannung erreicht man durch einen sogenannten InLens-Detektor,
der oberhalb der Probe ringförmig im Inneren der Mikroskopsäule angebracht ist, sehr hohe
Auflösungen.
Bei der quantitativen Elementanalyse der Schichten bzw. der Nanodrähte mit EDX beträgt die
Beschleunigungsspannung 20 kV. Dazu wird ein EDX X-Flash Detektor in die Kammer einge-
führt. Die Auswertung erfolgt mit der ESPRIT Software von Bruker. Die Informationstiefe für
EDX-Untersuchungen beträgt ca. 1µm.
Die Morphologie und integrale Zusammensetzung der Schichten wird von der Oberfläche aus-
gehend untersucht. Für die Drahtproben erzeugt man durch Brechen der Membran Querschnitts-
flächen, an denen Nanodrähte hinsichtlich ihrer Morphologie und Zusammensetzung betrach-
tet werden können. Aufgrund der Eindringtiefe der Elektronen werden stets integral mehrere
Nanodrähte sowie die Aluminiumoxidmembran analysiert.
Transmissionselektronenmikroskopie und Elektronenbeugung
Aufgrund des sehr hohen Auflösungsvermögens eignet sich die Transmissionselektronenmi-
kroskopie (TEM) zur detaillierten Untersuchung der Nanodrähte. Entsprechend dünne elektro-
nentransparente Proben (< 0,1µm) werden im Hochvakuum mit einem fokussierten Elektro-
nenstrahl durchstrahlt und elektronenoptisch auf einem fluoreszierenden Bildschirm oder einer
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CCD Kamera (charge-coupled device, CCD) dargestellt. Die Bildkontrastentstehung ist mit ei-
ner massendickenabhängigen, unterschiedlich starken Streuung (Ordnungszahl und Anzahl der
passierten Atome, „Massendicke “- Kontrast) der Elektronen in der Probe verbunden. Die Stärke
der Streuung bei kristallinen Objekten wird zusätzlich von der Orientierung des Kristallgitters
zum Elektronenstrahl beeinflusst. Diese Abhängigkeit bezeichnet man als Beugungskontrast.
Neben der klassischen Transmissionselektronenmikroskopie kommt auch ein rasterndes Verfah-
ren zum Einsatz, Rastertransmissionselektronenmikroskopie (Scanning Transmission Electron
Microscopy, STEM). Bei diesem Modus wird ein definierter Bildabschnitt der Probe von einem
fein fokussierten Elektronenstrahl (< 1 nm) abgerastert. STEM kombiniert mit EDX eignet sich
sehr gut zur Elementanalyse, da aufgrund der geringen Probendicke Gebiete im nanoskaligen
Bereich angeregt werden.
Elektronenbeugung lässt sich zur Charakterisierung von Struktur und Phasen der Proben nutzen.
Die Beugungsbilder spiegeln die (periodische) Anordnung von Atomen und Atomgruppen im
Kristallgitter wider. Vor allem nanoskaliges Gefüge kann so im Vergleich zu Röntgendiffrakto-
metrie (siehe Abschnitt 4.5.2) deutlich aussagekräftiger untersucht werden. Mit einer parallelen
Strahlführung führt man eine Feinbereichsbeugung (Selected Area Electron Diffraction, SAD,
Bereich > 0,1µm) aus. Konvergente Strahlführung wird zur Nanobeugung an einzelnen fo-
kussierbaren Kristallen (Beugungsbereiche < 5 nm) genutzt. Ausgewählte Proben wurden von
Frau Christine Damm am FEI Tecnai T20 Transmissionselektronenmikroskop bei 200 kV un-
tersucht. Die klassische Präparationsmethode beinhaltet mechanisches Polieren mit einem mo-
difizierten Tripod bis zu einer Dicke von ca. 10µm. Anschließend wird die Probe durch einen
Ar-Ionenstrahl (Focused Ion Beam, FIB) bei niedrigen Winkeln und niedriger Energie unter
Verwendung von Leica RES101 auf Dicken < 100 nm abgedünnt. Die Probenpräparation wurde
von Frau Gabriele Scheider durchgeführt. Weitere Lamellen für TEM-Untersuchungen wurden
mit einem fokussierten Ga-Ionenstrahl (Focused Ion Beam, FIB, FEI FIB-Helios 600i) von Frau
Tina Sturm und Frau Almut Pöhl angefertigt. Aus der Probe wird mittels FIB eine Lamelle her-
auspräpariert. Mit Pt an eine W-Spitze geschweißt, wird sie herausgenommen und an einem
TEM-Halter befestigt. Anschließend erfolgt mit FIB die Nachdünnung der Lamelle, so dass
sie transparent für die TEM-Durchstrahlung ist. Mit niedrigen Spannungen werden amorphe
Schichten und/oder Schädigungen entfernt.
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4.5.2 Struktur
Die Struktur der Schichten und Nanodrähte wurde mittels Röntgendiffraktometrie (X-Ray Dif-
fraction, XRD) untersucht. Diese Methode erlaubt die qualitative und quantitative Analyse von
Phasen und Phasengemischen. Z.B. ist es möglich, Vorzugsorientierungen (Texturen) von Kris-
talliten in einem polykristallinen Material zu bestimmen. XRD-Messungen basieren auf der
Beugung von Röntgenstrahlung an den räumlich periodisch angeordneten Netzebenen eines
Kristalls. Treffen Röntgenstrahlen bekannter Wellenlänge λ auf einen Kristall, so kommt es zur
konstruktiven Interferenz, wenn der Gangunterschied der Röntgenstrahlen, die an zwei Netz-
ebenen mit dem Abstand d gebeugt werden, ein ganzzahliges Vielfaches n der Wellenlänge ist.
Die Bragg-Gleichung beschreibt die Bedingungen:
nλ = 2dsinθ. (4.3)
Bei amorphen und nanokristallinen Materialien treten keine scharfen Reflexe, sondern verbrei-
terte oder sehr breite Maxima auf. Durch den Vergleich der relativen Intensitäten von Reflexen
unterschiedlicher Netzebenen einer Verbindung kann auf eine mögliche Texturierung der Probe
geschlossen werden.
Die Messungen wurden an einem Phillips X’Pert PW 3400 sowie einem Bruker D8 Advance
jeweils mit Co Kα Strahlung (λ = 0,1789 nm) in Bragg-Brentano Geometrie (θ − 2θ) durch-
geführt. Für Nanodrähte erfolgt die Untersuchung von der Rückseite des Templates, an der das
Drahtwachstum beginnt. Zuvor wird die Arbeitselektrode aus Au auf der Rückseite der Mem-
bran mit KI/I2-Lösung aufgelöst.
4.5.3 Magnetische Charakterisierung
Vibrationsmagnetometer
Die Untersuchung der magnetischen Eigenschaften erfolgte in einem Magnetometer (Quantum
Design PPMS) mit VSM-Aufsatz (Vibrating Sample Magnetometer). Mit Hilfe supraleiten-
der Spulen werden Magnetfelder bis zu 9 T erzeugt. Durch die Vibration der Probe an einem
stabförmigen, unmagnetischen Probenhalter im Feld zwischen den Spulen, wird durch die Ver-
änderung des magnetischen Flusses in der Probe eine Spannung induziert, die proportional zum
magnetischen Moment der Probe ist und mittels Sekundärspulen gemessen wird.
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Hysteresekurven wurden mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 0,5 mT/s gemessen. Es wer-
den Felder von maximal 3 T angelegt, die erlauben, die Probe zu sättigen. Daher kann die Po-
larisation bei 3 T als Sättigungspolarisation angegeben werden. Die Messungen erfolgten mit
parallel und senkrecht zur Drahtachse angelegtem äußeren Feld. Die Messungen der Hysterese-
schleifen fanden bei Raumtemperatur sowie für einige ausgesuchte Proben zwischen 50 K und
400 K statt.
Raster- bzw. Magnetkraftmikroskopie
Mit dem Rasterkraftmikroskop (Atomic Force Microscopy, AFM) kann die Oberflächentopo-
graphie einer Probe analysiert werden. Bei der Magnetkraftmikroskopie (Magntic Force Mi-
croscopy, MFM) werden lokale magnetische Kräfte nahe der Oberfläche untersucht.
Ein vereinzelter Nanodraht wird mit einem DI 3100 (Veeco) Rasterkraftmikroskop charakteri-
siert. Das AFM wird dabei im tapping-Modus betrieben. Die Wechselwirkungen zwischen einer
an einem elastischen Biegebalken (Cantilever) angebrachten Spitze und der Probenoberfläche
führen zu Auslenkungen. Über das Höhenprofil kann mit der Software WSxM [158] eine To-
pographieabbildung erstellt werden.
Zur magnetischen Untersuchung wird die Probenoberfläche mit einer magnetischen Spitze (Co-
Cr-Beschichtung) im Lift-Modus gerastert. Dabei wird die Spitze zuerst sehr nahe an die Ober-
fläche gebracht, um ein Höhenprofil (Topographie) zu erhalten. In einer zweiten Rasterung wird
dann in einer definierten Höhe (hier 100 nm) über die Probe gerastert, um die langreichweitigen
magnetischen Kräfte zu detektieren. Je nach lokaler Feldstärke wirken unterschiedlich starke
magnetische Anziehungskräfte. Die Wechselwirkungen mit den magnetischen Streufeldern an
der Oberfläche resultieren in Auslenkungen des mit der Spitze verbundenen Cantilevers. Die-
se werden genutzt um es durch Kontrastabstufungen in ein MFM-Bild umzuwandeln (WSxM
[158]). Die Drähte wurden nach dem Auflösen des AAO-Templates in verdünnter NaOH und
anschließendem Spülen in Wasser bzw. Ethanol auf ein Si-Substrat überführt. Durch Auftrop-
fen auf das Substrat können die vereinzelten Drähte untersucht werden. Die Messungen wurden
von Dr. Ulrike Wolff und Herrn Raoul Schmidt durchgeführt.
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5 Elektrochemische Abscheidung im
Fe-Pd-System
Um den Abscheidemechanismus zu charakterisieren und zu verstehen, werden die Elektroden-
prozesse im Elektrolyten während der Fe-Pd-Abscheidung untersucht. Dazu nimmt man Strom-
Spannungs-Verläufe im kathodischen Bereich auf bzw. führt zyklovoltammetrische Quarzmi-
krowaagemessungen durch. Zunächst werden Prozesse der Elemente Fe und Pd einzeln unter-
sucht, um die jeweiligen Vorgänge an der Elektrode zuordnen zu können. Der Fe-Elektrolyt wird
hinsichtlich der Verwendung von Fe(II)- bzw. Fe(III)-Ionen verglichen. Für das Pd-System wird
der Einfluss des Fe-Komplexbildners Sulfosalicylsäure (SSC) untersucht. Die Elementabschei-
dung wird schließlich mit der Fe-Pd-Abscheidung aus dem kompletten Elektrolyten verglichen.
Zur Vervollständigung der Charakterisierung werden potentiostatisch abgeschiedene Schichten
herangezogen.
Die Gleichgewichtspotentiale für Fe- und Pd-Abscheidung sowie Wasserstoffentwicklung aus
0,1 mol/l FeSO4*7H2O bzw. 0,1 mol/l Fe2(SO4)3·9H2O, 0,25 mol/l C7H6O6S*2H2O (5-Sulfo-
salicylsäure, SSC), 0,02 mol/l Pd(NH3)4Cl2 und 0,3 mol/l (NH4)2SO4 bei pH 5 können mit Hilfe
der Nernst-Gleichung (vgl. Gleichung 3.2 in Abschnitt 3.1) aus den jeweiligen Standardpoten-
tialen berechnet werden (siehe Tabelle 5.1).
Tabelle 5.1: Standardelektrodenpotentiale E	SCE [99; 111] und berechnete Gleichgewichts-
potentiale E0SCE für Fe- und Pd-Komponenten, angegeben gegen Kalomel-




Pd2+/Pd 710 mV 511 mV
[Pd(NH3)4]2+/Pd -241 mV -440 mV
Fe3+/Fe2+ 529 mV 200 mV
Fe3+/Fe -278 mV -370 mV
Fe2+/Fe -688 mV -860 mV
H2/H+ bei pH2 = 1 bar -241 mV -536 mV
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5.1 Elektrolytauswahl und -entwicklung
Der große Potentialunterschied zwischen Fe2+/Fe und Pd2+/Pd in einfachen Lösungen der Io-
nen von ∆E	 ≈ 1400 mV (siehe Tabelle 5.1) ist eine Herausforderung für die Umsetzung der
Abscheidung. Es kommt zu einer außenstromlosen Redoxreaktion, die die Stabilität des Elek-
trolyten stark einschränkt:
Pd2+ + 2Fe2+ 
 Pd+ 2Fe3+. (5.1)
Nach dieser Gleichung scheidet sich Pd stromlos ab und in der Lösung entstehen Fe3+-Ionen.
Im Experiment beobachtet man nach kurzer Zeit einen glänzenden Film auf der Elektrolyt-
oberfläche sowie einen Pd-Spiegel an Glasgefäßen, ohne dass der Abscheidevorgang am Poten-
tiostaten gestartet wurde. Zur Entwicklung eines stabilen Elektrolytsystems verwendet man zu-
nächst einen ammoniakbasierten Pd-Komplex Pd(NH3)4Cl2 anstelle von einfachen Pd2+-Ionen.
Die Stabilitätskonstante des Komplexes liegt bei β4([Pd(NH3)4]2+) = 1030,5 [99]. Die erhöhte
Stabilität gegenüber einfachen Pd-Ionen beugt der stromlosen Austauschreaktion mit unedleren
Metallen vor. Das Gleichgewichtspotential in 0,02 mol/l Pd(NH3)4Cl2-Lösung bei pH 5 berech-
net sich zu E0SCE ≈ -440 mV. Es liegt um fast 1000 mV negativer als das Gleichgewichtspoten-
tial der einfachen Pd-Ionen. Die Differenz zwischen den Standardpotentialen von Fe2+/Fe und
[Pd(NH3)4]2+/Pd reduziert sich damit auf ∆E	 ≈ 400 mV [99; 111] (siehe Tabelle 5.1). Die
Legierungsabscheidung wird hierdurch erleichtert.
Um die nach außen stromlose Redoxreaktion (Gleichung 5.1) gänzlich zu vermeiden, wird das
Fe(II)-Salz (FeSO4·7H2O, Elektrolyt A) gegen ein Fe(III)-Salz (Fe2(SO4)3·9H2O, Elektrolyt B)
ausgetauscht. Durch die Komplexierung der Fe-Ionen mit 5-Sulfosalicylsäure (C7H6O6S*2H2O,
SSC) wird die Elektrolytstabilität zusätzlich erhöht. Der Elektrolyt kann so in einem breiten
pH-Bereich genutzt werden. Durch die Komplexierung soll die Bildung von Fe-Hydroxiden
verhindert werden (vgl. Abschnitt 3.1). Sie ermöglicht die Kombination mit dem neutralen bis
basischen ammoniakbasierten Pd-Komplex. In Anlehnung an eine Arbeit von Fei et al. [83]
wird der pH-Wert auf 5 eingestellt. Hinsichtlich der Nanodrahtherstellung in Templaten soll
somit die chemische Stabilität der Aluminiumoxidmembranen gewahrt werden.
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5.2 Untersuchung der Elektrodenprozesse mittels
Quarzmikrowaage
Mithilfe der Quarzmikrowaage kann simultan zu den Stromdichte-Potential-Kurven j(E) die
Änderung der Frequenz (f0 − f) aufgezeichnet und zusammen mit der abgeschiedenen Masse
∆m bzw. der Abscheiderate dm/dt zur Identifizierung und Charakterisierung der Elektroden-
prozesse genutzt werden. Geeignete Potentialbereiche zur Abscheidung der Einzelmetalle Fe
und Pd bzw. der Legierung Fe-Pd sowie weitere Elektrodenprozesse, wie z.B. Wasserstoffent-
wicklung, sollen zugeordnet werden. Die Untersuchungen der Einzelmetalle Fe und Pd bzw.
des Legierungssystems Fe-Pd werden in Lösungen mit den jeweiligen Metallionen sowie stets
mit (NH4)2SO4 (0,3 mol/l) bei pH 5 mit einer Potentialvorschubrate von 20 mV/s durchgeführt.
5.2.1 Untersuchung des Komplexbildners SSC
Die zyklovoltammetrische Quarzmikrowaagemessung des Komplexbildners SSC wird zwischen
-300 mV und -1000 mV durchgeführt um mögliche Reduktions- und Oxidationsprozesse zu
identifizieren. In Abbildung 5.1a ist die während der Polarisierung gemessene Gesamtstrom-
dichte j und die Frequenzänderung (f0− f) in Abhängigkeit vom Potential E aufgetragen. Die
mit Hilfe der Sauerbrey-Gleichung (vgl. Gleichung 4.1 in Abschnitt 4.3.3) bestimmte Abschei-
derate dm/dt ist in Abbildung 5.1b aufgetragen.
Bei negativer Polarisierung steigt die kathodische Stromdichte ab -800 mV an (siehe Abbil-
dung 5.1a). Bei Umkehr der Polarisierungsrichtung verringert sich die Stromdichte und erreicht
ebenfalls bei ca. -800 mV die Nulllinie. Im gesamten Potentialbereich wird keine Frequenzän-
derung des Quarzes registriert. Wie für den organischen Komplexbildner erwartet, verzeichnet
man bei dieser Untersuchung keine Massezunahme im System. Es finden keine Reduktions-
reaktionen der SSC im untersuchten Potentialbereich statt. Das Auflösevermögen der Quarz-
mikrowaage ist hier nicht ausreichend um eine Adsorbatschicht, wie z.B. eine Monoschicht
SSC, zu detektieren. Die Zunahme der kathodischen Stromdichte kann also auf Wasserstoff-
entwicklung durch H3O-Reduktion und/oder Wasserzersetzung (vgl. Gleichung 3.4 bzw. 3.5 in
Abschnitt 3.1) zurückgeführt werden.
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Abbildung 5.1: EQCM-Zyklovoltammogramm (20 mV/s) durchgeführt in 0,25 mol/l
C7H6O6S*2H2O (SSC) und 0,3 mol/l (NH4)2SO4 bei pH 5, auf Au gemessene
a) Stromdichte j (rechte Achse, schwarze Linie) und Frequenzänderung
(f0 − f) (linke Achse, rote, unterbrochene Linie) und b) daraus berechnete
Abscheiderate dm/dt (linke Achse, siehe Gleichung 4.1 in Abschnitt 4.3.3).
5.2. Untersuchung der Elektrodenprozesse mittels Quarzmikrowaage 49
5.2.2 Abscheidung der Einzelelemente Fe und Pd
Fe-Abscheidung aus Fe(II)-Lösung
Für die zyklovoltammetrische Quarzmikrowaagemessung des SSC-Fe(II)-Elektrolyten wird aus-
gehend von ≈ -200 mV in kathodische Richtung bis zum Umkehrpotential von -1250 mV pola-
risiert. In diesem Bereich finden Reduktionsprozesse statt. Im Rücklauf fährt man den Potenti-
albereich bis 200 mV ab, in dem z.B. korrespondierende anodische Oxidationsprozesse stattfin-
den. In Abbildung 5.2a sind die während der Polarisierung gemessene Gesamtstromdichte j und
die Frequenzänderung (f0−f) in Abhängigkeit vom Potential E aufgetragen. Die mit Hilfe der
Sauerbrey-Gleichung (vgl. Gleichung 4.1 in Abschnitt 4.3.3) bestimmte Abscheiderate dm/dt
ist in Abbildung 5.2b nach unten aufgetragen, um einen besseren Vergleich mit der gemesse-
nen Stromdichte zu ermöglichen. Weiterhin ist an der rechten Achse die nach Gleichung 4.2
(Abschnitt 4.3.3) aus der Abscheiderate dm/dt berechnete Teilstromdichte für Fe-Abscheidung
jFe2+/Fe aufgetragen. Dabei wird vereinfachend angenommen, dass nur metallisches Fe ent-
steht.
Bei negativer Polarisierung ist ab -1000 mV ein Anstieg der kathodischen Stromdichte sowie
eine leichte Zunahme der Frequenz zu verzeichnen. Zwischen ESCE ≈ -1100 mV . . . -1150 mV
bis zum Erreichen des Umkehrpotentials steigen Stromdichte, Frequenz und damit auch die be-
rechnete Abscheiderate sehr stark an. Schließlich stagniert die Abscheiderate in dem kleinen
Potentialbereich zwischen -1220 mV und -1250 mV. Bei der sich anschließenden Polarisierung
in positiver Richtung verringert sich die kathodische Stromdichte und geht ab -700 mV in ano-
dische Werte über. Es schließt sich ein anodischer Stromdichtepeak bei ESCE ≈ -570 mV an,
nach dem die Stromdichte auf nahezu 0 mA cm−2 zurückgeht. Die Frequenzänderung nimmt
währenddessen im Rücklauf bis ca. -1000 mV weiter zu. Der Anstieg der anodischen Strom-
dichte geschieht gleichzeitig mit dem Absinken der Frequenz zurück auf den Ausgangswert.
Dementsprechend ergibt sich in Übereinstimmung mit dem anodischen Stromdichtepeak ein
Auflösepeak bzw. eine negative Abscheiderate (Abbildung 5.2b).
Im kathodischen Bereich ist die aus der Abscheiderate berechnete Teilstromdichte für Fe(II)-
Abscheidung jFe2+/Fe stets niedriger als die Gesamtstromdichte j, da die Fe-Abscheidung
von Wasserstoffentwicklung (vgl. Gleichungen 3.4 und 3.5 in Abschnitt 3.1) überlagert ist.
Aufgrund nachweisbarer Massezunahme geht man bei Potentialen ESCE ≤ -1000 mV von
Fe-Abscheidung aus. Die stetig zunehmende Abscheiderate bis ca. -1220 mV bestätigt eine






























































Abbildung 5.2: EQCM-Zyklovoltammogramme (20 mV/s) durchgeführt in 0,1 mol/l
FeSO4*7H2O, 0,25 mol/l C7H6O6S*2H2O (SSC) und 0,3 mol/l (NH4)2SO4
bei pH 5, auf Au gemessene a) Stromdichte j (rechte Achse, schwarze
Linie) und Frequenzänderung (f0 − f) (linke Achse, rote, unterbrochene
Linie) und b) daraus berechnete Abscheiderate dm/dt (linke Achse, siehe
Gleichung 4.1 in Abschnitt 4.3.3 ). Die Abscheiderate wird nach Gleichung 4.2
(Abschnitt 4.3.3) an der rechten Achse als Teilstromdichte jFe2+/Fe für die
Reduktion Fe2+ + 2e− 
 Fe dargestellt.
5.2. Untersuchung der Elektrodenprozesse mittels Quarzmikrowaage 51
zunächst durchtrittskontrollierte Fe-Abscheidung. Die nahezu konstanten Werte im anschlie-
ßenden Potentialbereich bis -1250 mV deuten einen Übergang zur Diffusionskontrolle an. Mit
Potentialumkehr in positive Richtung schneiden sich Hin- und Rücklauf der j(E)- sowie der
dm/dt-Kurven. Das ist typisch für einen Keimbildungsprozess [103]. Zunächst muss für die
Keimbildung von Fe auf der Au-Arbeitselektrode eine hohe Überspannung überwunden wer-
den. Im Rücklauf ist das nicht mehr notwendig. Daher ist die kathodische Stromdichte bei
positiver Polarisierung zwischen -1250 mV und -850 mV höher als im Hinlauf. Währenddessen
setzt sich die Fe-Abscheidung in diesem Bereich fort.
Für SSC-komplexierte Fe-Lösungen sind bisher keine Abscheidemechanismen veröffentlicht.
Die Fe(II)-Reduktion in unkomplexierten Lösungen hingegen wird z.B. von El Miligy et al.
[104] als Reduktion in mehreren Schritten über verschiedene hydrolisierte Fe-Spezies (z.B.
Zwischenprodukt Fe(II)OH+ und adsorbiertes [Fe0(Fe(I)OH)] (pH > 3,3)) diskutiert. Die Kom-
plexierung der Ionen verhindert möglicherweise diese Schritte. Andererseits können in der Lö-
sung auch während der Abscheidung unkomplexierte Fe(II)-Ionen entstehen, so dass mehrstu-
fige Prozesse ablaufen und diese zur Stromdichte beitragen, in der Quartzmikrowaage aber nicht
aufgelöst werden können, so dass man in den folgenden Betrachtungen zur Stromausbeute und
Metall-/Hydroxidanteil die einstufige Reduktionsreaktion Fe2+ + 2e− 
 Fe zugrunde legt.
Vergleicht man die jeweiligen kathodischen und anodischen Ladungsmengen der Gesamt- mit
denen der Teilstromdichtekurve, so weichen die kathodischen Werte stark voneinander ab, wäh-
rend die anodischen Werte nahezu übereinstimmen. Die kathodische Stromausbeute der Metall-
abscheidung ergibt sich aus dem Verhältnis von berechneter kathodischer Ladungsmenge für
reine Fe-Abscheidung zu kathodischer Ladungsmenge, die aus der gemessenen Gesamtstrom-
dichte bestimmt wurde. Unter der Annahme, dass die Reduktion Fe2+ + 2e− 
 Fe stattfindet,
wird die kathodische Stromausbeute auf ca. 44 % abgeschätzt. Die stark reduzierte Ausbeute
resultiert aus der parallel zur Fe-Abscheidung ablaufenden Wasserstoffentwicklung. Zusätzlich
führt Wasserstoffentwicklung zu einem pH-Anstieg in der unmittelbaren Umgebung der Elek-
trode, der Nebenreaktionen wie z.B. Fe(II)- oder Fe(III)-Hydroxid-Ausfällung hervorrufen kann
(siehe Abschnitt 3.1), die ebenfalls zur Masseänderung beitragen [103; 159; 160] können. Beim
Erreichen ausreichend positiver Potentiale während der anodischen Polarisierung tritt schließ-
lich keine Wasserstoffentwicklung mehr auf. Durch Diffusion oder Konvektion kann sich der
pH-Wert nun ausgleichen.
Schließlich bietet sich ein Vergleich von abgeschiedenem und wieder aufgelöstem Masseanteil
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des Fe an: Dabei entspricht die anodische Masseänderung zu 96 % der kathodischen Masse-
änderung der Fe-Abscheidung. Dieses Ergebnis zeigt, dass das abgeschiedene metallische Fe
im anodischen Rücklauf nahezu komplett wieder elektrochemisch aufgelöst wird. Dabei regis-
triert man die elektrochemische Auflösung von metallischem Fe im Rücklauf der Stromdichte-
Potential-Kurven j(E) als anodischen Strom sowie als Frequenzänderung (f0 − f) bzw. als
Masseänderung ∆m. Hydroxide würden durch chemische Auflösung im Rücklauf der zyklo-
voltammetrischen Messung nur als Masseänderung sichtbar, wären aber nicht mit einem Strom-
fluss in der j(E)-Kurve verbunden. Anhand der zyklovoltammetrischen Messungen kann man
davon ausgehen, dass im Fe(II)-System metallisches Fe und kaum Hydroxide entstehen.
Ein direkter Vergleich des Polarisationsverhaltens der komplexierten Fe(II)-Lösung mit frühe-
ren Studien ist schwierig, da leicht unterschiedliche Elektrolytsysteme bzw. keine Komplexbild-
ner und geringere pH-Werte verwendet wurden [160; 161]. So ist der bei Leistner et al. [161]
beschriebene Fe-Reduktionspeak durch die SSC-Komplexierung leicht in negative Richtung
verschoben. Im unkomplexierten Fe(II)-System bei pH 1,5 [160] ergibt sich eine Stromausbeute
von 22 %. Entprechend dazu berechnet man für den hier untersuchten Fe(II)-SSC-Elektrolyt bei
dem höheren pH-Wert von 5 eine höhere Stromausbeute von 44 %. Zum einen wurden in hier
durchgeführten Untersuchung positivere Umkehrpotentiale verwendet, was zu geringerer Was-
serstoffentwicklung und weniger Hydroxid führt. Zum anderen ist die Wasserstoffentwicklung
geringer, je höher der pH-Wert ist. Bei niedrigen pH-Werten, unkomplexierten Elektrolyten und
Polarisation zu negativen Potentialen bis -1500 mV beträgt der metallische Fe-Anteil nur 56 %
[160], der restliche Masseanteil wird (Hydro-)Oxiden zugeordnet. Das negativere Umkehrpo-
tential führt zu stärkerer Wasserstoffentwicklung und somit zu Hydroxidbildung. Im komple-
xierten Fe-System bei positiveren Umkehrpotentialen entsteht hauptsächlich metallisches Fe,
so dass man von weitaus weniger gebildeten (Hydro-)Oxiden ausgehen kann.
Fe-Abscheidung aus Fe(III)-Lösung
Als Ergebnis der in-situ Untersuchung der Fe(III)-Abscheidung werden in Abbildung 5.3a
und b Stromdichte j, Frequenzänderung (f0 − f) und Abscheiderate dm/dt in Abhängigkeit
vom angelegten Potential E im kathodischen und anodischen Bereich zwischen -300 mV und
-1350 mV dargestellt. An der rechten Achse ist die nach Gleichung 4.2 (Abschnitt 4.3.3) aus
der Abscheidrate dm/dt abgeschätzte Teilstromdichte jFe3+/Fe für Fe3+-Reduktion aufgetra-
gen. Dabei wurde die Vereinfachung getroffen, dass die Reduktion in einem Schritt abläuft:
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Fe3+ + 3e− 
 Fe.
Bei negativer Polarisierung treten für PotentialeESCE < -600 mV kathodische Stromdichten auf
(Bereich I, Abbildung 5.3a). Sie sind höher als die kathodischen Stromdichten, die im Fe(II)-
SSC-System (Abbildung 5.2a) bei gleichen Potentialen gemessen wurden. Gleichzeitig mit
dem Anstieg der kathodischen Stromdichte verringert sich in diesem Bereich die Frequenz des
Schwingquarzes. Die berechnete Abscheiderate ist bis ca. -700 mV negativ (Bereich I, Abbil-
dung 5.3b). Das bedeutet, dass Material aufgelöst wird. Die geringe Zunahme der kathodischen
Stromdichte zwischen -700 mV und ca. -1090 mV ist mit einer äußerst geringen Frequenzän-
derung (f0 − f) verbunden (Bereich II). Somit ergeben sich ab ca. -970 mV geringe positive
Werte der Abscheiderate. Ein deutlicher, starker Stromdichteanstieg findet ab ca. -1090 mV bis
zum Umkehrpotential bei -1350 mV statt. Gleichzeitige wird eine Frequenzzunahme sichtbar.
Zwar nimmt die Abscheiderate ab ca. -1000 mV ebenfalls zu (Bereich III), sie flacht aber zum
Ende der Polarisierung bei ca. -1300 mV ab.
Bei anschließender Polarisierung in anodische Richtung verringert sich die kathodische Ge-
samtstromdichte wieder, hat aber bis zum Schnittpunkt von Hin- und Rückkurve bei -1000 mV
stets höhere kathodische Stromdichtewerte als zuvor im Hinlauf. Ab -700 mV geht die katho-
dische Stromdichte in anodische Werte über. Im Rücklauf (Bereich IV) steigt bis ca. -1000 mV
die (f0 − f)-Kurve weiter an. Dabei verringert sich die weiterhin positive Abscheiderate (Be-
reich IV). Trotz kathodischer Stromwerte bis ca. -700 mV bleibt (f0−f) zunächst konstant bzw.
dm/dt bei ca. 0µg cm−2s−1 (Bereich V). Nach dem Erreichen anodischer Stromdichten misst
man bei ca. -560 mV einen anodischen Stromdichtepeak (Bereich VI). Daraufhin geht die ano-
dische Stromdichte bis zum Ende der Polarisierung auf nahezu 0 mA cm−2 zurück. Zwischen
-700 mV und -500 mV fällt der (f0 − f)-Wert um 15 % ab, der Ausgangswert wird aber nicht
erreicht. Dementsprechend ergibt sich ein negativer Peak der dm/dt-Kurve, der eine Masseab-
nahme wiedergibt.
Die erhöhte kathodische Stromdichte der Fe(III)-Lösung bei niedriger Überspannung deutet
zunächst darauf hin, dass die Fe(III)-Reduktion stufenweise über Fe(II)-Zwischenprodukte ab-
läuft. Für SSC-komplexierte Fe(III)-Lösungen sind bisher keine Abscheidemechanismen ver-
öffentlicht. Nur für Fe(III)-Citratkomplexe wird eine zweistufige Reaktion beschrieben, bei der
zunächst Fe3+ zu Fe2+ reduziert wird, gefolgt von der Reduktion der Fe(II)-Ionen in einem Po-
tentialbereich, in dem starke Wasserstoffentwicklung abläuft [162]. Diese Fe3+/Fe2+-Reduktion
würde Stromfluss, aber keine Masseänderung hervorrufen und kann damit nicht die alleinige Er-









































































Abbildung 5.3: EQCM-Zyklovoltammogramme (20 mV/s) durchgeführt in 0,1 mol/l
Fe2(SO4)3*9H2O, 0,25 mol/l C7H6O6S*2H2O (SSC) und 0,3 mol/l (NH4)2SO4
bei pH 5, a) auf Au gemessene Stromdichte j (rechte Achse, schwarze Linie)
und Frequenzänderung (f0 − f) (linke Achse, rote, unterbrochene Linie)
und b) daraus berechnete Abscheiderate dm/dt (linke Achse, siehe Glei-
chung 4.1 in Abschnitt 4.3.3). Die Abscheiderate wird nach Gleichung 4.2 in
Abschnitt 4.3.3 an der rechten Achse als Teilstromdichte jFe3+/Fe dargestellt,
unter der Annahme, dass die einstufige Reduktion Fe3+ + 3e− 
 Fe abläuft.
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klärung für das Verhalten in Bereich I sein. Weiterhin ist die negative Abscheiderate zu Beginn
der Polarisierung schwer zuzuordnen, zumal sie im Fe(II)-System nicht auftritt. Somit kann zu-
nächst der Komplexbildner SSC als Ursache ausgeschlossen werden. Für Fe(III) sollte in die-
sem Bereich I bzw. für Potentiale ESCE > -370 mV noch keine Metallabscheidung stattfinden.
Da die Masseabnahme im selben Potentialbereich wie der anodische Auflösepeak liegt, könnte
eine Passivierung der Oberfläche die Ursache sein. Möglicherweise lagern sich unkomplexierte
Fe(III)-, Fe(II)-Ionen oder auch FeOH3 bzw. als Gemisch Fe3O4 auf der Au-Oberfläche ab. Im
Laufe der Polarisierung löst sich dann die Ablagerung auf und verursacht zunächst eine negati-
ve Abscheiderate. Bisher ist die Ursache für dieses Verhalten nicht vollständig erklärbar.
Die im Bereich II auftretende Stromdichte ohne gleichzeitige Masseänderung kann durch eine
Reduktion hervorgerufen werden, bei der keine festen Produkte entstehen, wie z.B. Wasserstoff-
entwicklung oder die Reduktion Fe3++e− 
 Fe2+. Bei Potentialen von ESCE < -1000 mV re-
gistriert man neben dem Anstieg der kathodischen Stromdichte eine deutliche Massezunahme,
was der beginnenden Bulk-Abscheidung von Fe zugeordnet werden kann. Wie in der Fe(II)-
Lösung lässt die bis -1330 mV stetig zunehmende Abscheiderate auf eine durchtrittskontrol-
lierte Abscheidung schließen. Die anschließend abflachende Kurve deutet einen Übergang zu
konstanten Werten der Abscheiderate und somit zu diffusionskontrollierter Abscheidung an.
Die Abscheidung ist ebenso wie im System SSC-Fe(II) mit Wasserstoffentwicklung überlagert.
Durch den lokalen pH-Anstieg kann die Bildung von Oxiden und/oder Hydroxiden, die eben-
falls zur Massezunahme beitragen, nicht ausgeschlossen werden.
Wird die Polarisierung in anodische Richtung fortgesetzt, schneiden sich, wie für die Fe(II)-
SSC-Lösung, Hin- und Rücklauf der j(E)- sowie der dm/dt-Kurven. Das ist charakteristisch für
einen Keimbildungsprozess wie von Fe auf Au. Nach dem Überwinden der Überspannung tritt
die Abscheidung bei leicht positiveren Abscheidepotentialen auf [103]. Somit ist im Rücklauf
die kathodische Stromdichte bis -1000 mV größer als im Hinlauf. Die Massezunahme durch
Fe-Abscheidung tritt in diesem Bereich bis -850 mV auf. Während der weiteren anodischen
Polarisierung geht die Frequenzänderung nicht auf ihren Ausgangswert zurück. Somit erfolgt
keine vollständige Auflösung der zuvor abgeschiedenen Schicht. Es ist vielmehr von der Bil-
dung einer dichten Passivschicht (z.B. aus Fe3O4) auszugehen, die die weitere Metallauflösung
verhindert.
Für die Fe(III)-Abscheidung ist die Abschätzung der Teilstromdichte und der Stromausbeu-
te schwierig, da der Abscheidemechanismus nicht eindeutig beschrieben ist und nicht in ei-
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nem Schritt, sondern über mehrere Reaktionen mit Zwischenprodukten ablaufen kann (siehe
Abschnitt 3.1). Dabei können Hydroxidverbindungen oder Oxide entstehen. Diese sind in der
einfachen Berechnung der Teilstromdichte bzw. Ladungsmenge für eine einstufige Reduktion
nicht enthalten und verfälschen das Ergebnis. Vergleicht man allerdings die Ladungsmenge für
die fiktive Fe-Reduktion in einem Schritt (Fe3++3e− 
 Fe) mit der Gesamtladungsmenge im
Reduktionsbereich, entfallen als Stromausbeute 32 % der Ladungsmenge auf die Fe-Reduktion.
Für die Fe(II)-Reduktion wird ein Wert in der selben Größenordnung von 44 % berechnet. Da
das Fe(III)-System ein negativeres Umkehrpotential besitzt, was stärkere Wasserstoffentwick-
lung bedeutet, stellt die Stromausbeute von 32 % eine gute grobe Näherung dar. Dieser Wert
kann verfälscht sein, da die Möglichkeit besteht Hydroxide/Oxide mit abzuscheiden, vor al-
lem wenn die Wasserstoffentwicklung verstärkt ist. In diesem Fall kann es nicht nachgeprüft
werden, da in diesem System die Auflösung bzw. die Passivierung unvollständig ist und der
Auflösepeak nicht mit der Gesamtmenge der metallischen Fe-Abscheidung korreliert.
In weiterführenden Experimenten, wie z.B. potentiostatischen Abscheidungen, eignen sich Po-
tentiale ESCE ≤ -1000 mV zur Herstellung von reinen Fe-Schichten. Das Abscheidepotential
ist dabei leicht positiver als das Potential, dass beim Anstieg der kathodischen Stromdichte be-
stimmt wird. Hohe Vorschubraten bei potentiodynamischen Methoden sind verantwortlich für
die leichte Potentialverschiebung im Vergleich zu potentiostatischen Methoden.
Grundsätzlich stimmen das Abscheideverhalten bzw. der Potentialbereich bezüglich der Bulk-
Fe-Abscheidung für komplexierte Fe(II)- und Fe(III)-Lösungen überein. Für Fe(III)-Lösungen
findet keine vollständige Wiederauflösung des abgeschiedenen Metalls statt.
Pd-Abscheidung
Die Pd-Abscheidung wird anhand von EQCM-Stromdichte-Potential-Kurven mit und ohne Zu-
gabe von 0,25 mol/l C7H6O6S*2H2O (SSC) untersucht. Abbildung 5.4 zeigt die Ergebnisse
der Polarisierung im Bereich zwischen 0 mV und -1000 mV. Stromdichte j und Frequenzände-
rung (f0 − f) sind in Abbildung 5.4a und c und Abscheiderate dm/dt bzw. Pd-Teilstromdichte
jPd2+/Pd sind in Teilbild b und c in Abhängigkeit vom angelegten Potential E dargestellt. Die
Abscheiderate dm/dt wird (vgl. Sauerbrey-Gleichung 4.1) zu Vergleichszwecken nach unten
aufgetragen; die rechte Achse bezieht sichauf die aus der Abscheidrate dm/dt berechnete Teil-
stromdichte (Gleichung 4.2) für Pd-Abscheidung jPd2+/Pd (Abbildung 5.4a und c). Dabei wird
vereinfacht angenommen, dass die Pd-Abscheidung in nur einem Schritt als Pd2+ +2e− 
 Pd
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Abbildung 5.4: EQCM-Zyklovoltammogramme (20 mV/s) durchgeführt in 0,02 mol/l
Pd(NH3)4Cl2, 0,3 mol/l (NH4)2SO4 a) und b) ohne, c) und d) mit 0,25 mol/l
C7H6O6S*2H2O (SSC) bei pH 5, auf Au a) und c) gemessene Stromdichte j
(rechte Achse, schwarze Linie) und Frequenzänderung (f0 − f) (linke Achse,
rote, unterbrochene Linie) und b) und d) daraus berechnete Abscheiderate
dm/dt (linke Achse, siehe Gleichung 4.1 in Abschnitt 4.3.3 ). Die Abscheide-
rate wird nach Gleichung 4.2 an der rechten Achse als Teilstromdichte für die
Pd-Abscheidung jPd dargestellt.
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stattfindet.
Bei der Polarisierung im Pd(NH3)4Cl2-System (0,02 mol/l Pd2+) ergibt sich in kathodischer
Richtung ein mehrstufiges Reduktionsverhalten, während die Frequenz des Quarzes stetig zu-
nimmt (Abbildung 5.4a). Im Bereich des lokalen kathodischen Stromdichtemaximums (Peak I,
ESCE ≈ -280 mV) wird ein stärkerer Anstieg der Frequenz und somit ein Maximum der Ab-
scheiderate (Abbildung 5.4b) beobachtet. Rechnet man die Abscheiderate unter der Annahme,
dass die Reduktion Pd2+ + 2e− 
 Pd stattfindet, in die Teilstromdichte für Pd-Abscheidung
um, entsprechen deren Werte in diesem Potentialbereich nahezu der Gesamtstromdichte. Der
nun folgende steile Anstieg im Stromdichteverlauf im Bereich II ab -450 mV wird von einem
nahezu konstanten Anstieg der Frequenz begleitet. Die berechnete Abscheiderate nimmt ebenso
zu. Die leichte Schulter im kathodischen Stromdichteverlauf bei ca. -570 mV ist in der dm/dt-
Kurve kaum wahrnehmbar. Das Maximum der kathodischen Stromdichte sowie der berech-
neten Abscheiderate befindet sich bei -700 mV (Peak III). Die berechneteTeilstromdichte ist
mit ca. -3 mA cm−2 in diesem Potentialbereich kleiner als die gemessene Gesamtstromdichte
von ca. -4 mA cm−2. Während im Bereich III-IV die Stromdichte bis zu einem Potential ESCE
≈ -880 mV zunächst abfällt und anschließend bis zum Erreichen des Umkehrpotentials von
ESCE ≈ -1000 mV wieder leicht ansteigt, nimmt die Frequenz in diesem Potentialbereich mit
einem geringeren Anstieg zu. Somit folgt die Abscheiderate zunächst dem Stromdichteverlauf,
flacht dann aber im Bereich IV ab.
Nach Erreichen des Umkehrpotentials wird die Polarisierung in positive Richtung fortgesetzt.
Die kathodische Gesamtstromdichte verringert sich (Bereiche V-VI) und geht bei ca. -500 mV in
anodische Werte über (Bereich VI). Bis ungefähr zu diesem Potential nehmen auch die (f0−f)-
Werte weiter zu. Die weiterhin positive Abscheiderate bleibt bis ca. -700 mV konstant und ver-
ringert sich anschließend. Bei ca. -330 mV erreicht man den anodischen Stromdichtepeak (Peak
VII), anschließend fällt die Stromdichte auf 0 mA cm−2 ab. Gleichzeitig verläuft die (f0 − f)-
Kurve nahezu konstant und geht nicht auf ihren Ausgangswert zurück. Demzufolge erreicht
die Abscheiderate bei ca. -300 mV die Nulllinie und verbleibt bei diesm Wert. Es wird kei-
ne Masseabnahme verzeichnet. Vergleicht man die kathodische Ladungsmenge von Teil- und
Gesamtstromdichte-Kurve, erhält man für die Stromausbeute der Pd-Abscheidung einen Wert
von ca. 84 %.
Die Massezunahme während der kathodischen Polarisierung in Bereich I sowie die fast überein-
stimmenden Teil- und Gesamtladungsmengen sprechen für eine Reduktion von einigen freien
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Pd-Ionen trotz der hohen Stabilitätskonstante des Pd(NH3)4Cl2-Komplexes. Die Abscheidung
der komplexierten Pd-Ionen wird erst bei Potentialen ESCE < -440 mV erwartet. Im Potentialbe-
reich I sollten demnach nur sehr wenige freie Pd-Ionen im Gleichgewicht vorliegen. Diese könn-
ten allerdings reduziert werden und zum gemessenen kathodischen Strom beitragen. Bei der
Abscheidung bei positiveren Potentialen als E0SCE spricht man von Unterpotentialabscheidung.
Die steigende Stromdichte und Abscheiderate bei negativeren Potentialen in Bereich II könnte
dann durch die einsetzende Bulk-Abscheidung erklärt werden. Andererseits schlagen Rao und
Trivedi [112] für den Potentialbereich II und III einen zweistufigen Pd-Abscheidemechanismus
vor (Pd2+ + e− 
 Pd+; Pd+ + e− 
 Pd). Die erste Stufe der Reduktion sollte keine Mas-
sezunahme verursachen. (In den Literaturstellen wurden keine EQCM-Messungen gezeigt.) Da
aber in den vorliegenden Messungen dieser Arbeit eine Massezunahme verzeichnet wird (Ab-
bildung 5.4b), bedeutet das, dass entweder keine zweistufige Reduktion stattfindet, sondern Pd
einstufig abgeschieden wird (Pd2+ + 2e− 
 Pd) oder, dass die zweistufige Reduktion schnell
oder bei nahe beieinander liegenden Potentialen abläuft, so dass sie nicht eindeutig detektierbar
bzw. unterscheidbar ist. Simultan ist Wasserstoffentwicklung ab dem berechneten Gleichge-
wichtspotential E0SCE(H
+/H2) = -536 mV möglich, wobei sich H in Pd lösen kann. Ab ca.
-700 mV ist die Gesamststromdichte deutlich größer als die abgeschätzte Pd-Teilstromdichte,
was für eine zu erwartende zunehmende Wasserstoffentwicklung bei negativeren Potentialen
spricht. Die Abscheiderate sinkt bei fortschreitender Polarisierung zwischen Bereich III und
IV stetig ab und deutet einen Übergang zu konstanten Werten an. Damit beginnt der Übergang
von durchtrittskontrollierter zu diffusionskontrollierter Abscheidung. Aufgrund der anschlie-
ßend einsetzenden Wasserstoffentwicklung durch Wasserzersetzung steigt die Stromdichte zum
Ende der Polarisierung erneut an, die Abscheiderate strebt leicht abnehmende bzw. nahezu kon-
stante Werte an.
Nach Potentialumkehr steigt (f0 − f) weiter an bzw. bleibt die Abscheiderate für Pd konstant.
Obwohl ein anodischer Stromdichtepeak auftritt, verringert sich weder (f0−f), noch stellt sich
eine negative Abscheiderate ein. Es findet keine Pd-Auflösung statt. Der gemessene anodische
Strom ist daher dem Re-oxidationsprozess des in Pd gelösten Wasserstoffs zuzuordnen.
Wird der Pd-Elektrolyt mit 0,25 mol/l SSC versetzt (Abbildung 5.4c und d), verändern sich die
gemessenen Größen folgendermaßen: Im Hinlauf der Polarisierung tritt bei ESCE ≈ -280 mV
jeweils kein Peak in der Stromdichte- und Abscheideratekurve auf. Der deutliche Anstieg von
Gesamtstromdichte, Frequenz und berechneter Abscheiderate bzw. kathodischer Teilstromdich-
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te beginnt nun bei ca. -500 mV. Die Bulk-Abscheidung, abgeschätzt anhand der Stromdichte-
und Massezunahme setzt bei fortschreitender negativer Polarisierung ab ca. -600 mV ein. Im
Vergleich zu dem System ohne SSC ist im Beisein von SSC das Abscheidepotential um ca.
100 mV in negative Richtung verschoben. Die höchste kathodische Stromdichte, -4 mA cm−2,
sowie die größte Abscheiderate wird bei ca. -800 mV erreicht. Vergleicht man die Systeme ohne
und mit SSC-Zugabe wird bei gleicher Stromdichte in diesem Bereich mit SSC eine geringere
Frequenzänderung gemessen, also eine etwas geringere Masse abgeschieden. Ab -850 mV steigt
die Gesamtstromdichte nochmals stark an. Am Ende der Polarisierung wird bei Zusatz von SSC
eine kathodische Stromdichte von ca. -6 mA cm−2 gemessen. Der Wert ist doppelt so hoch wie
die kathodische Stromdichte ohne SSC-Zusatz. Die Frequenz verringert ihren Anstieg in diesem
Bereich etwas, so dass die Abscheiderate zurückgeht, ähnlich wie im System ohne SSC. Beim
Vergleich der kathodischen Ladungsmengen der Teil- bzw. Gesamtstromdichte-Kurve ergibt
sich für die Stromausbeute ein Wert von ca. 30 %. Das ist deutlich weniger als die Stromaus-
beute von 84 % der Pd-Abscheidung ohne SSC im Elektrolyten.
Bei anschließender Polarisierung in positive Richtung geht bei -550 mV die kathodische Ge-
samtstromdichte in anodische Werte über (ohne SSC bei ca. -500 mV). Ähnlich wie im reinen
Pd-System nehmen die (f0 − f)-Werte bis dahin zunächst noch zu und verbleiben bei weiterer
Polarisierung konstant. So verbleibt die Abscheiderate ebenfalls positiv und erreicht schon bei
ca. -400 mV statt bei -300 mV wie im reinen Pd-System die Nulllinie. Mit SSC ist der anodische
Stromdichtepeak deutlich breiter (und unterteilt sich in drei Maxima), so dass eine deutlich hö-
here anodische Ladungsmenge als im reinen Pd-System fließt. Allerdings geht auch mit SSC
(f0−f) nicht auf den Ausgangswert zurück bzw. man verzeichnet keine negative Abscheiderate
oder anodische Teilstromdichte.
Der Vergleich der Pd-Elektrolytsysteme ergibt, dass die Reduktion von freien Pd-Ionen oder
die mögliche Unterpotentialabscheidung bei geringen negativen Potentialen im Bereich I im
Beisein von SSC unterdrückt sind. Die Stromdichte im Vergleich zur SSC-freien Lösung ist
zunächst geringer. Eine mögliche Erklärung ist, dass die Au-Oberfläche durch eine Adsor-
batschicht des Komplexbildners SSC modifiziert sein könnte, da Schwefel-Verbindungen gut
mit Au-Oberflächen wechselwirken. Über die SO3H-Gruppe der SSC könnte sich eine stabi-
le Monolage auf dem Au ausbilden und das Abscheideverhalten beeinflussen. Die Bulk-Pd-
Abscheidung setzt mit SSC um ca. 100 mV in negative Richtung verschoben ein. Dabei tre-
ten keine Anzeichen eines mehrstufigen Reduktionsprozesses auf. Im Vergleich zum reinen
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Pd-Elektrolyten beginnt in SSC-Pd-System die Wasserzersetzung bei einem etwas positiveren
Potential und ist in Verbindung mit höheren kathodischen Stromdichten außerdem stärker aus-
geprägt. Vergleicht man die kathodischen Ladungsmengen der Gesamt- und Teilstromdichten
ohne bzw. mit SSC-Zugabe unter der Annahme, dass die Pd-Reduktion in einem Schritt erfolgt
(Pd2+ + 2e− 
 Pd), verringert sich die Stromausbeute bei Vorhandensein von SSC von ca.
84 % auf ca. 30 %. Mit Zugabe von SSC wird deutlich mehr Strom in den Nebenreaktionen wie
der Wasserstoffentwicklung verbraucht.
Sowohl ohne als auch mit SSC-Zugabe bleibt (f0 − f) im Bereich des anodischen Stromdich-
tepeaks konstant. Das abgeschiedene Pd wird während der anodischen Polarisierung nicht wie-
der aufgelöst. Die anodische Stromdichte wird in beiden Fällen wahrscheinlich durch die Re-
Oxidation von im Pd gelöstem Wasserstoff verursacht. Mit SSC fällt die anodische Ladungs-
menge deutlich höher aus als ohne SSC-Zugabe. Das bestätigt erneut den höheren Stromver-
brauch für Nebenreaktionen im Beisein von SSC.
Zur Abscheidung von Pd-Schichten eignen sich aufgrund dieser Messungen für potentiostati-
sche Abscheidungen Potentiale ESCE ≤ -750 mV, wobei der SSC-freie ammoniakkomplexierte
Pd-Elektrolyt zu bevorzugen ist.
5.2.3 Fe-Pd-Abscheidung
In Abbildung 5.5a und b sind die Stromdichte j, die Frequenzänderung (f − f0) und die Ab-
scheiderate dm/dt in Abhängigkeit des angelegten Potentials E für den kompletten Fe-Pd-
Elektrolyten dargestellt.
Bei negativer Polarisierung ergeben sich drei Potentialbereiche, in denen die kathodische Strom-
dichte stärker ansteigt; zwischen -600 mV...-700 mV (I), -1000 mV...-1200 mV (II) sowie ab
-1250 mV (III). Erst mit dem zweiten Anstieg der Stromdichte (Bereich II) nimmt bei -1100 mV
auch die Frequenzänderung des Quarzes und damit die Abscheiderate deutlich zu. Nach einem
steilen Anstieg ab -1100 mV flacht die Abscheiderate zwischen -1200 mV und -1300 mV ab
und nimmt leicht bis zum Erreichen des Umkehrpotentials wieder zu.
Mit Umkehr der Polarisierungsrichtung verringert sich die kathodische Gesamtstromdichte wie-
der und erreicht ab -600 mV (Bereich I) leicht anodische Werte. Die Frequenz nimmt zunächst
weiter bis ca. -1100 mV zu und verbleibt dann bei einem konstanten Wert. Ebenso verringert
sich die weiterhin positive Abscheiderate und erreicht bei ca. -1100 mV die Nulllinie (Bereich
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Abbildung 5.5: EQCM-Zyklovoltammogramme (20 mV/s) durchgeführt in 0,1 mol/l
Fe2(SO4)3*9H2O, 0,25 mol/l C7H6O6S*2H2O (SSC), 0,02 mol/l Pd(NH3)4Cl2
und 0,3 mol/l (NH4)2SO4 bei pH 5, a) auf Au gemessene Stromdichte j (rechte
Achse, schwarze Linie) und Frequenzänderung (f0 − f) (linke Achse, rote,
unterbrochene Linie) und b) daraus berechnete Abscheiderate dm/dt (linke
Achse, siehe Gleichung 4.1 in Abschnitt 4.3.3 ).
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II). Bis zum Ende der Polarisation bei -300 mV wird weder ein anodischer Stromdichtepeak
noch eine Verringerung der Frequenz bzw. eine negative Abscheiderate oder Masseauflösung
registriert.
Der bis zum Potential -1100 mV gemessene Strom ist durch Wasserstoffentwicklung und/oder
Teilreaktionen wie z.B. Pd2+ + e− 
 Pd+ oder Fe3+ + e− 
 Fe2+ etc. verursacht, da
keine Massezunahme zu verzeichnen ist. Der im Pd-System beobachtete Beginn der Metall-
abscheidung zwischen ESCE = -700 mV und -800 mV, wird im kompletten Elektrolyten nicht
festgestellt. Ähnlich dem Fe(III)-Elektrolyten findet eine starke Massezunahme bzw. die Me-
tallabscheidung ab ca. -1100 mV statt. Im Bereich III flacht die Abscheiderate zunächst ab und
zeigt so den Übergang von durchtrittskontrollierter zu diffusionskontrollierter Abscheidung an.
Ein erneuter Anstieg folgt ab -1300 mV. Im Vergleich der Stromdichte ergibt sich, dass die
Legierungsabscheidung bei sehr negativen Potentialen mit Wasserstoffentwicklung durch Was-
serzersetzung überlagert wird. Aufgrund dessen wird der pH-Wert der Lösung lokal stark be-
einflusst. In diesem Potentialbereich kann es möglicherweise zu geringen (hydrox-)oxidischen
Abscheidungen kommen, so dass eine erneute wenn auch geringe Massezunahme ab Bereich III
verzeichnet wird. Mit dem kompletten Elektrolyten wird eine deutlich höhere, nahezu doppelt
so hohe Masse im Vergleich zum Fe(III)-System abgeschieden. Dies kann der Legierungsab-
scheidung von Fe-Pd zugeschrieben werden.
Nach Umkehr der Polarisierungsrichtung findet bis -1050 mV weiterhin eine Massezunahme
bzw. Legierungsabscheidung statt. In weiteren Versuchen wurde zudem beobachtet, dass bis zu
einem sehr positiven Potential von 300 mV keine Metallauflösung stattfindet. Die Verschiebung
der Auflösung zu sehr positiven Potentialen spricht zusätzlich für die Legierungsabscheidung,
da die Legierung edler ist als abgeschiedenes Fe.
Zusammenfassend sind in Abbildung 5.6a und b die kathodischen Stromdichten und Abschei-
deraten der Einzelelektrolyten Fe(III)-SSC und Pd-SSC und des kompletten Fe-Pd-Elektrolyten
dargestellt. Die Stromdichten (Abbildung 5.6a) des Fe-, des Pd- sowie des Fe-Pd-Elektrolyten
verlaufen bis ca. -1000 mV sehr ähnlich. Anhand der Abscheiderate (Abbildung 5.6b), wird
deutlich, dass im Gesamtelektrolyten im Bereich zwischen -500 mV und -1100 mV keine Mas-
sezunahme stattfindet. Die Bulk-Pd-Abscheidung ist in diesem Bereich unterdrückt. Für Poten-
tiale E < -1100 mV ist die Abscheiderate des Gesamtelektrolyten deutlich höher als die Rate
des reinen Fe-Elektrolyten. Das stellt einen deutlichen Hinweis auf Legierungsabscheidung von
Fe-Pd dar.
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Abbildung 5.6: a) Stromdichte j(E) und b) Abscheiderate dm/dt für die Polarisierung in katho-
dische Richtung für die Einzel- sowie den Gesamtelektrolyten; c) Fe- bzw. Pd-
Gehalt von potentiostatisch aus dem Fe(III)-SSC-Pd-Elektrolyten abgeschiede-
nen Schichten.
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In Abbildung 5.6c ist der Fe-Pd-Gehalt der beim jeweiligen konstanten Potential abgeschiede-
nen Fe-Pd-Schichten vergleichend zu den potentiodynamischen Messungen dargestellt. Dünne
Fe-Pd-Schichten lassen sich schon bei Potentialen von ESCE ≤ -750 mV herstellen. Bei gleich-
bleibender Abscheidezeit lassen sich dicke Schichten erst bei ausreichend negativen Potentialen
ab -1100 mV erzeugen. Mit zunehmend negativen Potentialen steigt der Fe-Gehalt von 20 at.%
auf 85 at.% an. Der Fe-Gehalt in den Fe-Pd-Schichten nimmt am stärksten zwischen -900 mV
und -1050 mV zu. Für negativere Potentiale wird ein nahezu konstantes Verhältnis von 85 at.%
Fe und 15 at.% Pd erreicht.
Die Abscheidung von dünnen Schichten ab -750 mV lässt sich dadurch erklären, dass die Ab-
scheiderate bei diesen Potentialen mit 0,01µg cm−2 s−1 schon leicht positiv ist. Hält man das
Potential lange an diesem Punkt konstant, entstehen schließlich auch dünne Schichten auf der
Au-Elektrode. Mit zunehmender Abscheiderate steigt bei gleicher Abscheidedauer die Schicht-
dicke. In den Fe-Pd-Schichten detektiert man Fe bei Abscheidepotentialen, die positiver als
das aus der Charakterisierung des Einzelelektrolyten erwartete Abscheidepotential liegen. Das
spricht im Falle dieses Legierungssystems für eine Unterpotentialabscheidung. Der konstante
Verlauf des Fe- bzw. Pd-Gehalts für Potentiale ESCE ≤ -1100 mV ist der Bulk-Legierungsab-
scheidung zuzuordnen. Weiterhin sind eine Legierungsbildung sowie eine nanokristalline Korn-
größe in den Schichten durch Röntgendiffraktometrie ersichtlich.
5.2.4 Diskussion der zyklovoltammetrischen Messungen
Die zyklovoltammetrischen EQCM-Messungen der Einzelelemente zeigen typische Ergebnis-
se: Die Fe-Einzelabscheidung aus der Fe(II)-, wie auch aus der Fe(III)-Lösung läuft zunächst
durchtrittskontrolliert ab und geht erst bei sehr negativen Abscheidepotentialen in die Diffusi-
onskontrolle über. Zur Abscheidung ist auf Grund von Überspannungen ein negativeres Poten-
tial als das berechnete Gleichgewichtspotential anzulegen. Die Abscheidung ist außerdem von
Wasserstoffentwicklung überlagert. Ein ähnliches Verhalten wurde auch für unkomplexierte Fe-
Elektrolyten bei pH 1,5 bzw. 3 beobachtet [160; 161]. In den Untersuchungen dieser Arbeit
wurde der Fe-Reduktionspeak bei leicht positiveren Potentialen gemessen. Die Komplexierung
der Fe-Ionen kann für die Verschiebung zu negativeren Potentialen in den vorliegenden Un-
tersuchungen verantwortlich sein. Die zyklovoltammetrische Messung im Fe(II)-System zeigt,
dass eine vollständige Wiederauflösung des abgeschiedenen Metalls im anodischen Potential-
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bereich möglich ist. Im Fe(III)-System findet keine vollständige Auflösung des abgeschiedenen
Materials statt. Es verbleibt eine oxidische Schicht, wahrscheinlich Fe3O4, auf der Oberfläche.
Aufgrund der negativen Abscheidepotentiale und der damit verbundenen starken Wasserstoff-
entwicklung liegt die Stromausbeute für die Eisenabscheidung nur in der Größenordnung von
40 %.
Die Bulk-Pd-Abscheidung erfolgt auf Grund der Komplexierung bei deutlich negativeren Po-
tentialen als das Gleichgewichtspotential von unkomplexierten Pd (E0Pd/Pd2+ = 511 mV). Für
den Komplex errechnet man E0Pd/[Pd(NH3)4]2+ = -440 mV. Dieser Wert stimmt ungefähr mit
dem steilen Anstieg der Abscheiderate ab -400 mV überein. Die Pd-Abscheidung wird durch
die Komplexierung um ca. 1000 mV in negative Richtung verschoben, findet aber immer noch
bei positiveren Abscheidepotentialen als die Fe-Abscheidung statt. Ab ca. -700 mV wird der
Prozess diffusionskontrolliert. Gleichzeitig wird die Reaktion von Wasserstoffentwicklung zu-
nehmend überlagert. Zusätzlich können Wasserstoffatome auch in das Pd-Gitter eingebaut wer-
den. Von Žužek Rožman et al. [121] wird ein ähnliches Verhalten für einen Pd-Komplex auf
Ammoniakbasis bei pH 9 berichtet. Die von Rao und Trivadi [112] beschriebene zweistufige
Pd-Abscheidung ist mit EQCM-Untersuchungen nicht eindeutig nachweisbar. Die Zugabe des
Fe-Komplexbildners SSC lässt aufgrund erhöhter Stromdichten bei gleichzeitig ähnlicher Mas-
sezunahme auf eine verstärkte Wasserstoffentwicklung schließen. Die Stromausbeute für die
Reaktion Pd2+ + 2e− 
 Pd sinkt mit Zugabe von SSC deutlich von 84 % auf 30 % ab.
Der große Unterschied zwischen den Abscheidepotentialen von Fe und Pd in Lösungen der
einfachen Ionen macht eine Legierungsabscheidung schwierig bis unmöglich. Durch die Kom-
plexierung der Pd-Ionen kann deren Abscheidepotential deutlich in negative Richtung und so-
mit näher an das Fe-Abscheidepotential verschoben werden und sollte damit eine gute Vor-
aussetzung für die Legierungsabscheidung bieten. Die Komplexierung der Fe-Ionen sowie der
Austausch von Fe(II)- gegen Fe(III)-Salze stabilisiert das Elektroytsystem gegen außenstrom-
lose Reaktionen und (Hydro-)Oxidbildung und ermöglicht so die Nutzung eines breiten pH-
Bereichs.
Scheidet man aus dem komplexierten Fe-Pd-Elektrolyten ab, ergibt sich als Stromdichte nicht
einfach die Summenkurve aus Fe- und Pd-Abscheidung und Wasserstoffentwicklung. Die Kom-
ponenten wechselwirken nun miteinander. Zwar ähnelt die erhaltene Stromdichtekurve der Fe-
sowie auch der Pd-Einzelabscheidung. Man beobachtet aber anhand der Abscheiderate, dass im
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Gesamtsystem die Pd-Abscheidung im Potentialbereich zwischen -400 mV und -800 mV unter-
drückt wird. Weder ein deutlicher Reduktionspeak noch eine Masseändeung für Pd-Abscheidung
sind zu erkennen. Allerdings setzt in dünnen Schichten eine Legierungsabscheidung bereits ab
-750 mV ein. In den EQCM-Messungen ist die Abscheiderate in diesem Bereich nur leicht po-
sitiv. Legt man schließlich ein konstantes Potential an, anstatt potentiodynamisch schnell über
einen Potentialbereich zu fahren, scheiden sich schon sehr dünne Pd-reiche Schichten ab.
Vor allem für Potentiale E ≤ -1100 mV unterscheiden sich Frequenzänderung, Abscheidera-
te und Stromdichte der Fe-Pd-Abscheidung im Vergleich zur Fe(III)-Einzelmetallabscheidung.
Die Frequenzänderung und damit die Abscheiderate sind für das komplette System zwei- bis
dreimal so hoch, verglichen mit dem Fe(III)-System, wobei Pd auch nahezu die doppelte Atom-
masse im Vergleich zu Fe besitzt. Es kann so ab -1100 mV auf die massive Legierungsabschei-
dung zurückgeführt werden. Außerdem erfolgt die Zunahme der kathodischen Stromdichte für
Fe-Pd bei leicht positiveren Potentialen sowie mit steilerem Anstieg als für Fe(III). Für die Le-
gierungsabscheidung spricht außerdem, dass in anodischen Stromdichte-Potential-Kurven bis
zu einem Potential von 300 mV kein Auflösepeak registriert wird. Weiterhin konnte in den po-
tentiostatisch abgeschiedenen Schichten die Legierungsbildung durch Röntgendiffraktometrie
nachgewiesen werden.
Ein direkter Vergleich mit anderen Systemen ist bisher schwierig, da der Abscheidemecha-
nismus für Fe-Pd-Systeme mit Fe(III)-Salzen kaum detailliert untersucht wurde. Fe(II)-Pd-
Lösungen werden zudem häufig mit Ammoniumtartrat, Zitronensäure und NH3 · H2O [86; 163]
komplexiert und eignen sich daher ebenfalls nicht zu einem Vergleich. Allgemein wird aber
das Annähern der Abscheidepotentiale der Elemente durch Komplexierung bestätigt [163]. Das
Pd-Potential wird stärker verschoben. Der Beginn der Legierungsabscheidung in Fe(II)-Pd-
Lösungen wird in der Literatur mit sehr unterschiedlichen Werten wie z.B. -1145 mV [163]
bzw. -600 mV [86] angegeben.
Die in situ-Charakterisierung des komplexierten Fe-Pd Elektrolytsystems ergibt, dass ein stabi-
ler Elektrolyt vorliegt. Somit ist eine Legierungsabscheidung von Fe-Pd möglich. Sie beginnt
bei etwas positiveren Potentialen als die Fe-Abscheidung. Die einphasigen, nanokristallinen Fe-
Pd-Schichten entstehen aber weiterhin im negativen Potentialbereich, in dem simultan Wasser-
stoffentwicklung stattfindet. Die durch Wasserstoffentwicklung entstehenden Gasblasen können
die Abscheidung von Schichten und vor allem von Nanodrähten behindern bzw. unterbrechen.
Wasserstoffentwicklung beeinflusst außerdem lokal den pH-Wert und erleichtert Hydroxidbil-
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dung. Insgesamt beeinflussen diese Vorgänge schließlich Morphologie, Struktur sowie magne-
tische Eigenschaften der abgeschiedenen Schichten oder Nanodrähte. Die zyklovoltammetri-
schen Messungen können zur Auswahl von geeigneten Potentialen zur potentiostatischen aber
vor allem zur Abscheidung mit alternierenden Potentialen (vgl. Abschnitt 4.3.2) genutzt wer-
den. Speziell für Nanodrähte sind die Parameter weiterhin zu optimieren, da aufgrund der Ab-
scheidung in nanoporösen Template eine eingeschränkte Geometrie und ein hohes Aspektver-
hältnis vorliegen, die die Prozesse während der Abscheidung beeinflussen. Für die Nanodraht-
herstellung soll in weiterführenden potentiostatischen Experimenten die Zusammensetzung in
Abhängigkeit vom Abscheidepotential bestimmt werden. Zur Abscheidung mit zwei alternie-
renden Potentialen ist es wichtig zunächst ein Abscheidepotential auszuwählen, mit dem die
gewünschte Zusammensetzung Fe70Pd30 erreicht wird. Anschließend soll ein Potentialschritt
folgen, in dem das System ruht, sich Gasblasen verringern und weder Metallabscheidung noch
-auflösung stattfindet. Daher ist ein Potentialbereich z.B. zwischen -750 mV < ESCE < 0 mV
zu wählen, in dem die Abscheiderate möglichst nahe 0µg cm−2 s−1 ist. Die weiterführenden
Untersuchungen sind in den Kapiteln 6, 7 und 8 beschrieben.
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6 Elektrochemische Herstellung von
Fe-Pd-Nanodrähten
In diesem Kapitel werden die Herstellungsbedingungen für glatte und kontinuierlich durch-
gehende Nanodrähte nahe der Zusammensetzung Fe70Pd30 herausgearbeitet. Der Einfluss von
Potential, Abscheidetechnik und Elektrolytzusammensetzung auf Morphologie, Zusammenset-
zung und Struktur der Drähte wird analysiert. Die Unterschiede zwischen potentiostatischer
Abscheidung und einer Abscheidung mit alternierenden Potentialen, der Übergang von Fe(II)-
zu Fe(III)-haltigen Elektrolyten sowie der Einfluss des zweiten Potentialschritts auf die Nano-
drahtqualität werden untersucht und diskutiert.
6.1 Abhängigkeit der Zusammensetzung vom
Abscheidepotential
Fe-Pd-Nanodrähte aus Elektrolyt A
Die Abscheidung von Fe-Pd-Nanodrähten wird durch Anlegen verschiedener konstanter Po-
tentiale unter Verwendung des Fe(II)-haltigen Elektrolyten A durchgeführt. Zwischen ESCE =
-800 . . . -1200 mV zeichnet sich ein eindeutiger Trend bezüglich der Zusammensetzung der
Nanodrähte ab, der in Abbildung 6.1 dargestellt ist: Bei geringen Überspannungen bis -950 mV
enthalten sie zwischen 65 at.% und 75 at.% Pd bzw. 35 at.% bis 25 at.% Fe. Mit zunehmend
negativeren Potentialen ESCE ≤ -1000 mV steigt der Fe-Gehalt stark an. Die gewünschte Zu-
sammensetzung von Fe70Pd30 kann mit Potentialen zwischen ESCE = -1000 . . . -1100 mV er-
reicht werden. Legt man eine hohe Überspannung an (ESCE ≤ -1200 mV), erhält man Legie-
rungen um Fe90Pd10. Betrachtet man zum Vergleich die EQCM-Untersuchungen des Fe-Pd-
Systems beginnt die Bulk-Legierungsabscheidung bei höheren Überspannungen bzw. Poten-
tialen ESCE ≤ -1100 mV (vgl. Abschnitt 5.2.3). Bei positiveren Potentialen ist keine deutli-
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che Massezunahme bzw. metallische Abscheidung verzeichnet. Bei potentiostatischen Versu-
chen in diesem Potentialbereich treten durch das lange Anlegen einer konstanten Spannung
(t = 1 h) trotzdem schon metallische Abscheidungen in den Poren auf. Eine Erklärung für
den hohen Pd-Gehalt bei niedrigen Überspannungen ist in den EQCM-Messungen des Pd-
Einzelelektrolyten zu finden. Das edle Pd wird aufgrund seiner niedrigen Konzentration für
Potentiale ESCE ≤ -750 mV diffusionskontrolliert abgeschieden (vgl. Abschnitt 5.2.2). Der
geringe Fe-Gehalt kann durch die Unterpotentialabscheidung von Fe (wie z.B. auch für Fe-
Pt-Legierungen [123]) und/oder den Einbau von Fe-Hydroxiden durch pH-Wert-Anstieg auf-
grund von Wasserstoffentwicklung hervorgerufen sein. EQCM-Messungen zeigen den Beginn
der Fe-Abscheidung ab ca. ESCE ≈ -1000 mV (Abschnitt 5.2.2). Mit zunehmend negativeren
Potentialen ESCE ≤ -1000 mV steigt der Fe-Gehalt stark an, da dann die eigentliche Bulk-
Fe-Abscheidung einsetzt. In diesem Bereich bis -1100 mV erreicht man die gewünschte Zu-
sammensetzung von Fe70Pd30. Mit dem Übergang zur diffusionskontrollierten Fe-Abscheidung
für Potentiale ESCE ≤ -1200 mV ergeben sich Fe-reiche Legierungen um Fe90Pd10. Die EDX-
Messungen präsentieren dabei die integrale Abschätzung der Zusammensetzung der Nanodraht-
ensembles und können aufgrund der Eindringstiefe des Elektronenstrahls nicht die Zusammen-
setzung eines einzelnen Drahtes wiedergeben.
Im direkten Vergleich mit den potentiostatisch abgeschiedenen Schichten (vgl. Abbildung 5.6)
stellt sich ein ähnlicher Verlauf mit zunehmendem Fe-Gehalt bei negativeren Abscheidepo-
tentialen ein. Der Anstieg des Fe-Gehalts beginnt bei positiveren Potentialen bzw. fällt etwas
steiler aus. Der Fe-Gehalt ist in den Schichten schon ab Potentialen von -950 mV mit ca. 60 at.%
höher als in den Nanodrähten mit ca. 37 at.% Fe. Es ist zu beachten, dass die Schichten mit ei-
ner höheren Fe-Konzentration im Elektrolyten hergestellt wurden und somit mehr Fe enthalten
können. Zudem unterliegen sie aufgrund der horizontalen glatten Ausdehung der Au-Elektrode
hinsichtlich elektrischer Feldverteilung und Diffusion der Ionen im Elektrolyten veränderten
Abscheidebedingungen als die Nanodrähte, die in langen quasi eindimensionalen Porenkanälen
hergestellt werden.
Der mit zunehmender Überspannung über den gesamten gezeigten Potentialbereich steigen-
de Gehalt des Fe als weniger edlem Legierungspartner wird von Rezaei et al. [114] ebenfalls
bei der Abscheidung von dünnen Fe-Pd-Schichten beobachtet und dort als anomale Kodepo-
sition mit gekoppeltem Diffusionsprozess beschrieben. Anomale Kodeposition bedeutet, dass
das unedlere Metall (entgegen der Konzentrationsverhältnisse im Elektrolyten) bevorzugt abge-
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Abbildung 6.1: Zusammensetzung der Fe-Pd-Nanodrähte in Abhängigkeit des angelegten kon-
stanten Abscheidepotentials, Elektrolyt A [164].
schieden wird. Sie wird häufig bei Abscheidung von Metallen der Fe-Gruppe beobachtet [116].
Bei dieser Klassifizierung ist zu berücksichtigen, dass die Fe-Konzentration im Elektrolyten in
dieser Arbeit bzw. in der Arbeit von Rezaei et al. [114] fünf- bzw. zehnmal so hoch ist wie
die Pd-Konzentration. Erst mit Einsetzen der Bulk-Abscheidung bzw. im durchtrittskontrollier-
ten Bereich (ESCE ≤ -1200 mV) entspricht das Fe/Pd-Verhältnis im Nanodraht bzw. in der
Schicht annähernd dem Konzentrationsverhältnis im Elektrolyten. Im untersuchten Potential-
bereich wird keine bevorzugte Abscheidung von Fe beobachet. So trifft diese Klassifizierung
der anomalen Kodeposition nicht eindeutig zu.
Anhand von REM-Untersuchungen wird die Morphologie der abgeschiedenen Nanodrähte über-
prüft. Abbildung 6.2a zeigt exemplarisch die REM-Querschnittsaufnahme einer Probe, die mit
ESCE = -1000 mV aus Elektrolyt A hergestellt wurde. Die Aufnahme verdeutlicht, dass nur sehr
kurze Nanodrahtfragmente in den Aluminiumoxidtemplaten entstehen. Zusätzlich findet man
Abscheidungen auf der Membranoberfläche (Inset in Abbildung 6.2a). Ähnliche Ergebnisse
beobachtet man auch für die Proben, die mit einem negativeren Potential abgeschieden wurden.
Das potentiostatische Abscheideregime ist nicht geeignet, lange kontinuierliche Nanodrähte zu
erzeugen. Die beobachteten Merkmale können mit den gemessenen Zeit-Strom-Verläufen in
Verbindung gebracht werden (Abbildung 6.2b). Zunächst erfolgt ein steiler Anstieg des katho-
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Abbildung 6.2: a) REM-Aufnahmen von Fe-Pd-Nanodrähten in der Aluminiumoxidmembran
(Inset zeigt die Abscheidung auf der Membranoberfläche) und b) Stromver-
lauf bei potentiostatischer Abscheidung mit ESCE = -1000 mV aus Elektrolyt
A [164].

































































Abbildung 6.3: XRD-Diagramm von Fe-Pd-Nanodrähten in Aluminiumoxid nach potentiosta-
tischer Abscheidung mit ESCE = -1000 mV aus Elektrolyt A. Die unterbroche-
nen senkrechten Linien markieren die Reflexpositionen, die aus Literaturwerten
berechnet wurden: Fe-Pdkfz [36] und Fe-Pdkrz [165].
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dischen Stroms (Bereich I); die elektrochemische Doppelschicht wird geladen. Anschließend
sinkt der kathodische Strom sukzessiv (Bereich II), da während der Abscheidung eine Verar-
mung von Metallionen in der Nähe der Au-Arbeitselektrode am unteren Porenende entsteht.
Gleichzeitig können Nanoporen durch Wasserstoffentwicklung und die so entstehenden nicht-
leitenden Gasblasen blockiert werden. Dadurch werden die aktive, zur Abscheidung verfügbare
Fläche und somit der gemessene kathodische Strom verringert. Metallionenverarmung und Gas-
blasen in den Poren können den Wachstumsprozess der Nanodrähte teilweise oder vollständig
unterbrechen und zu einer inhomogenen Morphologie sowie kurzen Drahtfragmenten führen.
Verläuft das Nanodrahtwachstum unter stationären Bedingungen, beobachtet man einen kon-
stanten Strom wie in Bereich III. Wenn schließlich eine Pore oder mehrere Poren vollständig
gefüllt sind, findet eine Überfüllung bzw. Abscheidung auf der Membranoberfläche statt. Das
erhöht wiederum die aktive Abscheidefläche und somit auch den gemessenen Strom (Bereich
IV). Wachsen die kugelförmigen Abscheidungen auf der Oberfläche zusammen, werden weitere
Poren für die Abscheidung geschlossen bzw. der Elektrolytaustausch gestört. Ist also eine Pore
durch Gasblasen oder Oberflächenabscheidung blockiert, findet keine Abscheidung im Inneren
der Pore mehr statt. Daraufhin wurde der Abscheidevorgang beendet. Durch Wasserstoffent-
wicklung während der Abscheidung steigt die Konzentration der OH−-Ionen. Als Folge kann
bei fehlender Elektrolytdurchmischung der pH-Wert steigen und Bildung und Einbau von Hy-
droxiden in die Nanodrähte erleichtern.
Die Strukturuntersuchung der Nanodrähte erfolgt mit Röntgendiffraktometrie. Die Proben wer-
den nach Ablösen der Au-Arbeitselektrode von der Rückseite her untersucht, an der das Nano-
drahtwachstum beginnt. Das gemessene Diffraktogramm der mit ESCE = -1000 mV aus Elek-
trolyt A abgeschiedenen Probe (Abbildung 6.3) weist auf Grund des geringen Füllgrads des
Templats bzw. der schlechten Morphologie und kurzen Drahtfragmente keine Röntgenreflexe
auf.
Da die potentiostatische Abscheidetechnik nicht zu kontinuierlich wachsenden Nanodrähten
führt, empfiehlt es sich zur Abscheidung mit alternierenden Potentialen überzugehen. Sie wird
im folgenden Abschnitt untersucht.
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6.2 Alternierende Pulsabscheidung aus Elektrolyt A
Die Verbesserung der Nanodrahtmorphologie soll mit dem Übergang zu einem Abscheide-
regime mit alternierenden Potentialen (siehe Abschnitt 4.3.2) erreicht werden. Die Abschei-
detechnik ist angelehnt an die gepulste Abscheidung (Pulsed Electrodeposition, PED). In ei-
ner nun quasi-gepulsten Technik erfolgt zuerst ein konstanter Potentialschritt bei E1;SCE =
-1100 mV für 60 s. Im zweiten Schritt wird ein positiveres Potential E2;SCE = -500 mV für
180 s angelegt. Beide Schritte werden bis zu 30 mal wiederholt. Genau wie im potentiosta-
tischen Regime wird während des ersten Schrittes die Fe-reiche Fe-Pd-Legierung abgeschie-
den. Die Abscheidezeit wird so gewählt, dass möglichst kein Abfall des kathodischen Stroms
wie im Bereich II der potentiostatischen Abscheidung auftritt (siehe Abbildung 6.2). Das sich
nun anschließende Potential im zweiten Schritt wird auf Grundlage der EQCM-Messungen
(vgl. Abschnitt 5.2.3) ausgewählt. Es soll als Pause dienen, während der kein Metall abgeschie-
den wird, Konzentrationsgradienten sich ausgleichen können und Wasserstoffgasblasen aus den
Poren aufsteigen können. Die Pausendauer beträgt aufgrund der beiden letzteren langsam ab-
laufenden Prozesse den dreifachen Wert der Abscheidezeit.
Der gemessene Strom im ersten Schritt (Inset in Abbildung 6.4b) zeigt, dass die Abscheidung
gestoppt wird bevor der kathodische Strom in den diffusionskontrollierten Bereich abfällt. Beim
Umschalten des Potentials wird der Strom kurzzeitig anodisch, wie erwartet bei einer Ladungs-
umkehr der Doppelschicht, und erreicht dann einen geringen aber konstanten kathodischen
Stromwert. Als Ursache kommt Wasserstoffentwicklung durch Protonenreduktion in Frage. Es
könnte aber auch auf eine minimale Abscheidung von Pd bzw. einer Pd-reichen Legierung hin-
deuten. Reine Fe-Abscheidung wird bei diesen Potentialen nicht erwartet, Pd-Abscheidung aus
unkomplexierten Ionen könnte nach Auswertung der EQCM-Messungen schon möglich sein
(siehe EQCM, Abschnitt 5.2.2). Aufgrund der geringen freien Pd-Konzentration im Elektro-
lyten sollte sie sehr gering ausfallen. Abbildung 6.4b zeigt die Strom-Zeit-Kurven aller Zy-
klen, wobei die schwarzen Quadrate das Ende des jeweiligen Abscheidezyklus hervorheben.
Die schwarze Kurve zeigt einen ähnlichen Strom-Zeit-Verlauf wie die potentiostatische Ab-
scheidung: Nach den ersten Zyklen sinkt der finale Abscheidestrom ein wenig ab und zeigt
nach ca. 10 Zyklen einen konstanten Wert. Da schließlich nach 16 Zyklen die kathodischen
Stromwerte wieder ansteigen, wurde die Abscheidung gestoppt. Untersuchungen am REM (sie-
he Abbildung 6.4a) bestätigen eine eindeutige Verbesserung der Nanodrähte hinsichtlich ihrer
































Abbildung 6.4: a) REM-Aufnahme von Fe-Pd Nanodrähten in Aluminiumoxidmembran und
b) Stromverlauf nach Abscheidung mit alternierenden Potentialen (E1;SCE =
-1100 mV für 60 s; E2;SCE = -500 mV für 180 s) aus Elektrolyt A;  - mar-
kiert jeweils das Ende jedes Abscheideschritts; in b) ist zusätzlich der erste Puls
vergrößert dargestellt.

































































Abbildung 6.5: XRD-Diagramm von Fe-Pd Nanodrähten in Aluminiumoxid abgeschieden mit
konstantem Potential ESCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -500 mV für 180 s
aus Elektrolyt A. Die unterbrochenen senkrechten Linien markieren die Re-
flexpositionen, die aus Literaturwerten berechnet wurden: Fe-Pdkfz [36] und
Fe-Pdkrz [165].
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Morphologie im Vergleich zu Nanodrähten, die potentiostatisch abgeschieden wurden (Abbil-
dung 6.2a). Die Poren sind deutlich gleichmäßiger ausgefüllt. Die Drähte sind ca. 1,5 µm lang,
weisen sichtbar weniger Unterbrechungen auf und erreichen eine integrale Zusammensetzung
von Fe74Pd26 (± 4 at.%). Allerdings sind trotzdem kleine kugelige oder drahtartige Abschei-
dungen über dem oberen Drahtende sowie eine Bedeckung der Membranoberfläche vorhanden.
Nach dem Ablösen der Au-Elektrode werden die Nanodrähte von der Templatrückseite ausge-
hend mit Röntgendiffraktometrie (Abbildung 6.5) untersucht. Die 2θ-Referenzpositionen sind
im Diffraktogramm in Abbildung 6.5 durch vertikale, unterbrochene Linien gekennzeichnet
(kfz (Fe70Pd30) [36] und krz (Fe75Pd25) [165]). Der schärfere Reflex bei 2θ ≈ 44,7◦ wird durch
nicht vollständig entferntes Au der Arbeitselektrode verursacht. Die bei 2θ ≈ 46,7◦ auftretende
Intensität kann einer Pd-reichen Phase zugeordnet werden, die wahrscheinlich neben der Fe-
reichen Fe-Pd krz Phase auftritt. Es wird ein weiterer verbreiterter Röntgenreflex bei ungefähr
2θ = 50,8◦ beobachtet, der dem berechneten (110) krz Reflex für Fe75Pd25 bei 2θ = 50,57◦ zu-
zuordnen ist. Man kann von einer bevorzugten (110)-Orientierung der Kristallite entlang der
Drahtachse ausgehen, da keine weiteren Reflexe der krz Struktur gemessen werden. Hinweise
für eine kfz oder martensitische Phase sind nicht vorhanden. Die niedrige Intensität der Mes-
sungen entsteht durch feine Kristallite bzw. nanokristalline Korngrößen der Probe. Die Peak-
verbreiterungen werden möglicherweise durch Spannungen im Material und/oder chemische
Inhomogenitäten hervorgerufen. Zur weiteren Verbesserung der Nanodrahtmorphologie eignet
sich die Anpassung des Elektrolyten bzw. der Potentialschritte, die in den folgenden beiden
Abschnitten 6.3 und 6.4 untersucht wird.
6.3 Übergang zu Elektrolyt B
Auch die Anwendung eines alternierenden Potentialregimes konnte weder die kurzen Nano-
drahtfragmente noch die Oberflächenbedeckung gänzlich verhindern. Es muss also einen wei-
teren Grund für die unregelmäßige Füllung der Poren als nur die Blockierung durch Wasser-
stoffentwicklung geben. Da Pd das deutlich edlere Metall im Vergleich zu Fe ist, kann die
stromlos ablaufende Austauschreaktion
Pd2+ + 2Fe2+ → Pd+ 2Fe3+ (6.1)
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durch Komplexierung zwar stark eingeschränkt, aber nicht gänzlich vermieden werden. Durch
die Pd-Komplexierung liegen nur sehr wenige freie Pd2+-Ionen vor, so dass die Reaktion ge-
genüber unkomplexierten Elektrolyten eingeschränkt ist, aber nicht gänzlich vermieden wer-
den kann. Als Ergebnis kann es zur Bildung von Pd-Keimen entlang der Porenwände und auf
der Membranoberfläche kommen. Ist ein Pd-Keim gebildet, kann, falls elektrischer Kontakt
zum Substrat besteht, Fe-Pd zusätzlich an diesen Keimen abgeschieden werden. Als Resultat
entstehen ungleichmäßig gefüllte Poren. Die Entstehung von Pd-Keimen erklärt den höheren
Pd-Gehalt von ungefähr 80 at.% auf der Oberfläche. Die außenstromlose Reaktion in Glei-
chung 6.1 stellt gleichzeitig den Grund für die Elektrolytinstabilität dar. Sie wird offensichtlich,
da ein glänzender Film auf der Oberfläche des Elektrolyten und ebenso nach einiger Zeit ein
Pd-Spiegel an den Glasgefäßen zu beobachten ist.
Um unter diesen Voraussetzungen einen stabilen Fe-Pd Elektrolyten zu erhalten, werden Fe(II)-
Ionen gegen Fe(III)-Ionen ausgetauscht. Dieser neue Elektrolyt wird fortan als Elektrolyt B
bezeichnet. Die stromlose Austauschreaktion bzw. die Bildung von Pd-Keimen wird somit un-
terbunden. Damit einhergehend findet keine Abscheidung auf der Probenoberfläche sowie an
Gefäßwänden mehr statt. Das beweist die gesteigerte Stabilität des Elektrolyten. In der gemes-
senen Strom-Zeit-Kurve (Abbildung 6.6d) ist erkennbar, dass sich der finale Abscheidestrom im
Vergleich zum Fe(II)-Elektrolyten A (Abbildung 6.4b) nur noch geringfügig mit der Zyklenan-
zahl ändert. Man kann daraus schließen, dass nun bessere und stabile Abscheidebedingungen
erreicht sind. Zudem lassen die REM-Aufnahmen an Membranquerschnitten (Abbildung 6.6a)
eine deutlich verbesserte Nanodrahtmorphologie erkennen. Es wurden bis zu 11 µm lange
Nanodrähte (Abbildung 6.6a) mit einer integralen Zusammensetzung von ungefähr Fe68Pd32
(± 2 at.%) hergestellt. Bei sehr hoher Auflösung wird mit REM-Untersuchungen ein Material-
kontrast entlang der Drahtachse sichtbar, der durch Pfeile in Abbildung 6.6a gekennzeichnet
ist. Als Ursache kommt eine inhomogene Zusammensetzung aufgrund des alternierenden Po-
tentialregimes in Frage. Möglicherweise verursacht der geringe kathodische Strom im zweiten
Potentialschritt (Inset in Abbildung 6.6b) den Materialkontrast, da eine geringfügige Abschei-
dung stattfindet.
Die Strukturuntersuchung der Probe aus Elektrolyt B (Abbildung 6.9, E2;SCE = -500 mV) zeigt
wie für die aus Elektrolyt A abgeschiedenen Nanodrähte bzw. -fragmente einen breiten Rönt-
genreflex bei ungefähr 2θ = 50,8◦. Erneut treten keine weiteren Reflexe der krz-Struktur von
Fe75Pd25 auf. Somit geht man von einer bevorzugten (110)-Orientierung der Kristallite entlang
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der Drahtachse aus. Reflexe der kfz- oder martensitischen Phase treten nicht auf. Nanokristalline
Korngrößen und Spannungen bzw. chemische Inhomogenitäten führen zu niedrigen Intensitäten
und einer Verbreiterung der Reflexe.
Zur weiteren Verbesserung der Templatfüllung sowie zur Vermeidung von Defekten oder Ma-
terialkontrasten entlang der Nanodrähte bietet sich z.B. die Verwendung eines positiveren Pau-
senpotentials an, um so den kathodischen Strom während des zweiten Potentialschritts weiter
zu verringern. Der Einfluss des Pausenpotentials soll daher im folgenden Abschnitt 6.4 genauer
untersucht werden.
6.4 Einfluss des Pausenpotentials
Trotz verbesserter Morphologie und Porenfüllung treten bei den bisher gewählten Bedingungen
der alternierenden Abscheidung (E1;SCE = -1100 mV; E2;SCE = -500 mV) Materialkontraste
in den Drähten sowie geringe kathodische Ströme im zweiten Potentialschritt auf. Das soll
durch die Verwendung positiverer Pausenpotentiale vermieden werden. Im folgenden Abschnitt
werden Fe-Pd Nanodrähte, die mit einem alternierenden Potentialregime unter Verwendung
verschiedener Pausenpotentiale E2;SCE = -500 mV. . .-100 mV hergestellt wurden, hinsichtlich
Stromverlauf, Morphologie, Zusammensetzung und Struktur verglichen.
Im Vergleich der Strom-Zeit-Kurven der drei verschiedenen Pausenpotentiale (Abbildung 6.6d-
f) stellen sich innerhalb weniger Zyklen jeweils stabile Abscheidebedingungen ein. Dann sind
die finalen kathodischen Ströme des Abscheideschritts gleichbleibend um -1. . .-1,5 mA. Unter
Verwendung des positivsten Pausenpotentials E2;SCE = -100 mV ist der gesamte Strom-Zeit-
Verlauf (Abbildung 6.6f) am gleichmäßigsten. Die Stromwerte am Ende des ersten Potential-
schritts schwanken weniger und erreichen schneller relativ konstante Werte als im Falle der
negativeren Pausenpotentiale von -500 mV und -300 mV (Abbildung 6.6d, e). Als Verände-
rung durch das positivste Abscheidepotential von E2;SCE = -100 mV ergeben sich im zweiten
Potentialschritt leicht anodische Ströme bzw. Ströme näher an 0 mA. Für E2;SCE = -500 mV
bzw. -300 mV sind diese Ströme stets kathodisch. Ausgehend von der Forderung eines Ru-
hepulses ohne metallische Abscheidung sprechen die E-I-Kurven für die Verwendung von
E2;SCE = -100 mV.
In den hochauflösenden REM-Aufnahmen der Membranquerschnitte in Abbildung 6.6 sind die
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Abbildung 6.6: REM-Aufnahmen der Aluminiumoxidmembranen gefüllt mit Fe-Pd-
Nanodrähten (linke Spalte) und dazugehörige Stromverläufe (rechte Spalte),
abgeschieden mit alternierenden Potentialen aus Elektrolyt B; E1;SCE =
-1100 mV; a und b) E2;SCE = -500 mV; c und d) E2;SCE = -300 mV; e und
f) E2;SCE = -100 mV. Das jeweilige linke Bild der REM-Aufnahmen zeigt
Kontinuität und Länge der Drähte, die jeweiligen rechten Bilder zeigen die
Morphologie im Detail. Die Pfeile verdeutlichen den beobachteten Ma-
terialkontrast. In den Stromverläufen markiert  jeweils das Ende jedes
Abscheideschritts; zusätzlich ist im Inset jeweils der erste Puls vergrößert
dargestellt [164].
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Morphologie und die Mikrostruktur der Probenserie zu sehen. Nanodrahtproben, bei deren Her-
stellung ein Pausenpotential von E2;SCE = -500 mV (Abbildung 6.6a) und E2;SCE = -300 mV
(Abbildung 6.6b) verwendet wurde, zeigen einen Kontrastunterschied in den Drähten (gekenn-
zeichnet mit Pfeilen in Abbildung 6.6), der vermutlich durch einen lokalen Unterschied in der
Zusammensetzung verursacht wird. Im Vergleich zu potentiostatisch bzw. aus Elektrolyt A ge-
pulst hergestellten Proben beobachtet man eine verringerte Anzahl von Unregelmäßigkeiten,
Unterbrechungen und kurzen Drahtfragmenten mit einer Länge zwischen 90 nm und 180 nm in
ansonsten leeren Nanoporen. All diese Beobachtungen treffen nicht mehr auf die Probe zu, für
die das positivste Pausenpotential von E2;SCE = -100 mV (Abbildung 6.6c) verwendet wurde.
Der Füllgrad der Membran ist deutlich höher. Defekte wurden mittels Rasterelektronenmikro-
skopie nicht detektiert.
Die Zusammensetzung der Nanodrahtensembles wird mittels REM-EDX an Probenquerschnit-
ten untersucht. Die gewünschte Zusammensetzung von Fe70Pd30 wird wie in Abbildung 6.7
dargestellt, nahezu erreicht. Für positivere E2;SCE wird ein leichter Anstieg des Fe-Gehaltes
beobachtet. Exemplarisch für die optimierten Proben mit kontinuierlichen, nahezu defektfrei-
en Nanodrähten (Abbildung 6.8b, E2;SCE = -100 mV) wurde die Zusammensetzung entlang
der Wachstumrichtung bestimmt und in Abbildung 6.8a dargestellt. Über die Drahtlänge ist
kein Gradient der Zusammensetzung nachzuweisen. Die mit EDX bestimmte Zusammenset-
zung präsentiert immer einen Gesamt- oder Integralwert, da die Eindringtiefe des Elektronen-
strahls im µm-Bereich liegt und somit immer ein größeres Volumen als das eines einzelnen
Nanodrahts angeregt wird. Die geringen Veränderungen der Zusammensetzung, die z.B. für
den Materialkontrast innerhalb der Drähte vermutet werden, sind mit dieser Methode nicht de-
tektierbar. Der Sauerstoffgehalt wird ebenfalls nicht angegeben, da Aluminiumoxid als Matrix
der Nanodrähte zu dem Gesamtmessergebnis beiträgt. Die Ergebnisse der strukturellen Unter-
suchung sind in Abbildung 6.9 dargestellt. Auch bei verändertem Pausenpotential E2;SCE tritt
stets bei ungefähr 2θ = 50,8◦ ein Röntgenreflex auf, der sehr nah bei der theoretischen Position
des (110) krz-Reflex für Fe75Pd25 bei 2θ = 50,57◦ liegt. Alle Proben weisen eine bevorzugte
(110)-Orientierung der Kristallite entlang der Drahtachse auf, da keine weiteren Reflexe der
krz-Struktur auftreten.
Diese integralen Messungen zeigen unabhängig von den angelegten Pausenpotentialen die glei-
che Struktur sowie die Nanokristallinität der Proben auf. Es gibt keine Hinweise auf Fremdpha-
sen.
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Abbildung 6.7: Integrale Zusammensetzung von Fe-Pd Nanodrähten in Aluminiumoxid in Ab-
hängigkeit des Pausenpotentials E2;SCE , bestimmt mit EDX. Die horizontalen




Abbildung 6.8: a) Entlang der Wachstumsrichtung gemessene integrale Zusammensetzung und
b) REM-Aufnahmen von Fe-Pd-Nanodrähten in Aluminiumoxid, die mit alter-
nierenden Potentialen (E1;SCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -100 mV für
180 s) aus Elektrolyt B abgeschieden wurden.
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Abbildung 6.9: XRD-Diagramme von Fe-Pd-Nanodrähten in Aluminiumoxid, abgeschie-
den mit alternierenden Potentialen aus Elektrolyt B (E1;SCE = -1100 mV;
E2;SCE = -500 mV. . .-100 mV). Die unterbrochenen senkrechten Linien mar-
kieren die Reflexpositionen, die aus Literaturwerten berechnet wurden: Fe-
Pdkfz [36] und Fe-Pdkrz [165].
6.5 Lokale Charakterisierung von Zusammensetzung,
Morphologie und Struktur der Fe-Pd-Nanodrähte
Eine Anwendung der Fe-Pd-Nanodrähte in der Nanoaktor- oder Sensortechnologie erfordert
die reproduzierbare Herstellung von defektfreien Nanodrähten mit einer gleichmäßigen Zu-
sammensetzung. Daher wird der Zusammenhang zwischen lokaler Zusammensetzung, Struktur
sowie Mikrostruktur und den Herstellungsbedingungen detailliert mit TEM untersucht und be-
züglich der elektrochemischen Prozesse in einem begrenzten Templat diskutiert.
In Abbildung 6.10 ist eine TEM-Hellfeldaufnahme gezeigt, die einen typischen Ausschnitt der
Nanodrahtprobe, hergestellt mit E1;SCE = -1100 mV und E2;SCE = -300 mV, darstellt. Die mit-
tels TEM-EDX festgestellte Zusammensetzung beträgt Fe71Pd29 (± 4 at.%). Die Porenwände
aus Aluminiumoxid und die Fe-Pd-Nanodrähte sind jeweils mit einem Pfeil gekennzeichnet.
Zum größten Teil sind die Nanodrähte durchgehend und gleichmäßig. Jedoch bestätigen die
TEM-Untersuchungen auch Unterbrechungen in den Drähten (in Abbildung 6.10 a mit A ge-
kennzeichnet) und teilweise ungefüllten Aluminiumoxid-Poren (siehe Abbildung 6.10, gekenn-











Abbildung 6.10: Mikrostruktur von Fe-Pd-Nanodrähten, hergestellt unter Verwendung von
E1;SCE = -1100 mV und E2;SCE = -300 mV. a) Hellfeld-TEM-Aufnahme: A
kennzeichnet eine Unterbrechung in einem Nanodraht; B zeigt auf ein teil-
weise ungefüllte Pore. b) SAD-Aufnahme mit einer indizierten krz-Struktur
[166].
Abbildung 6.11: Detaillierte Mikrostruktur und Struktur von Fe-Pd-Nanodrähten, hergestellt
unter Verwendung von E1;SCE = -1100 mV und E2;SCE = -300 mV:
a) Hellfeld-TEM-Aufnahme von langen, durchgehenden Fe67Pd33-
Nanodrähten; b) Nanobeugung eines Kristallits mit krz-Struktur und
[111]-Zonenachse; c) Hellfeld-TEM-Aufnahme eines kurzen Nanodraht-
fragments; d) Nanobeugung an einem Pd-Kristallit mit kfz-Struktur mit
[121]-Zonenachse [166].
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zeichnet mit B). Die unterschiedlichen Kontraste in den Nanodrähten sind Beugungskonstraste
und kommen auf Grund von unterschiedlichen Kristallorientierungen zustande. Eine exakte Er-
mittlung der Kristallitgröße kann nicht vorgenommen werden, da aufgrund von Spannungen
innerhalb der Kristalle der Kontrast wechselt, so dass man Korngrenzen nicht eindeutig erken-
nen kann. Die abgeschätzte Kristallitgröße beträgt 5 nm, aber auch einige Cluster von 15 nm bis
20 nm Größe werden beobachtet. Die nanokristallinen Kristallitgrößen bestätigen sich mit Fein-
bereichsbeugung (Selected Area Diffraction, SAD). In Abbildung 6.10 b sieht man ein Diffrak-
togramm mit kontinuierlichen Ringen, die durch Nanokristalle in hoher Dichte über mehrere
Nanodrähte hinweg hervorgerufen werden. Das Ringmuster entspricht einer krz-Struktur. Ent-
lang des (110)-Ringes sind diskrete Punkte sichtbar, die von der Existenz größerer Kristallite
zeugen. Das amorphe Al2O3 des Templats zeigt sich im Ringdiagramm als diffuser, heller Ring
nahe dem Nullstrahl. Mithilfe von STEM-EDX und Nanobeugung können einzelne Kristalli-
te (gekennzeichnet durch die Pfeilspitze in Abbildung 6.11a) der Drähte detailliert untersucht
werden. In diesem Kristall wurde eine lokale Zusammensetzung von Fe67Pd33 festgestellt. Die
Reflexe durch Nanobeugung korrespondieren mit den (110)-Reflexen der krz-Struktur mit einer
[111]-Zonenachse (Abbildung 6.11b). Die zuvor in Abschnitt 6.4 erwähnten Defekte konnten
nun auch im Detail untersucht werden. In kleinen Bereichen über den Unterbrechungen (in
Abbildung 6.10a mit A gekennzeichnet) wurde ein erhöhter Pd-Gehalt von bis zu 84 at.% ge-
messsen. Ein noch höherer Pd-Gehalt bis zu 98 at.% konnte in kurzen Nanodrahtstücken wie
in Abbildung 6.11c dargestellt, gefunden werden. Mittels Nanobeugung konnte in diesen Be-
reichen eine Struktur nachgewiesen werden, die kfz-Pd mit einer [121]-Zonenachse entspricht
(Abbildung 6.11d).
Untersucht man die Probe mit dem am positivsten gewählten E2;SCE = -100 mV, sind in den
TEM-Aufnahmen (Abbildung 6.12a) keine Defekte wie Unterbrechungen oder leere Poren er-
kennbar. Mittels EDX-TEM lässt sich eine mittlere Zusammensetzung von Fe71Pd29 (± 4 at.%)
ermitteln. In den Übersichtsaufnahmen (Abbildung 6.12a) oder mit hochauflösendem TEM
(HRTEM, Abbildung 6.12b) wird außerdem sichtbar, dass die Probe feine verspannte Kristallite
enthält (Pfeilkennzeichnung). Verspannungen innerhalb der Kristallite verändern die Kontrast-
bedingungen. Diese können für die mit XRD beobachtete (Abschnitt 6.4) Reflexverbreiterung
verantwortlich sein. Die Streifen in den TEM-Aufnahmen können aber auch durch den Moiré-
Effekt verursacht sein. Sie entstehen durch leicht gegeneinander verdrehte Kristallite mit glei-
chen Netzebenenabständen bzw. Kristallite mit leicht unterschiedlichen Netzebenenabständen,











Abbildung 6.12: a) Hellfeld-TEM-Aufnahme von Fe-Pd-Nanodrähten, hergestellt unter Ver-
wendung von E1;SCE = -1100 mV und E2;SCE =-100 mV. b) HRTEM-
Aufnahme eines Fe-Pd-Nanodrahts mit feinen Kristalliten zwischen 3 nm und
12 nm und feinen verspannten Körnern ; c) SAD Pattern einer krz-Struktur für
Fe75Pd25 [166].
die nicht gegeneinander verdreht sind. Die Korngröße liegt in der gleichen Größenordnung wie
bei der mit dem Pausenpotential E2;SCE = -300 mV hergestellten Probe und beträgt im Mit-
tel um 7 nm (zwischen 3 nm. . .12 nm, siehe Abbildung 6.12b). Wie in der ersten Probe ergibt
sich mittels Feinbereichsbeugung (Abbildung 6.12c) ein kontinuierliches Ringmuster, das einer
krz-Struktur des Fe-Pd entspricht. Ebenso findet man auf dem (110)-Ring einige Punkte mit
höherer Intensität, die aufgrund größerer Kristallite entstehen. Mit Nanobeugung erhält man
ein Beugungsmuster (nicht gezeigt), dass ebenfalls einer krz-Struktur mit [111]-Zonenachse
zugeordnet werden kann.
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7 Wärmebehandelte Fe-Pd-Nanodrähte und
deren lokale Charakterisierung
In diesem Kapitel soll der Einfluss der Wärmebehandlung für 10 min bei 800◦C in Formiergas
(Ar + 5% H2) auf Zusammensetzung, Korngröße und Struktur der Nanodrähte beschrieben wer-
den. Die Entwicklung der magnetischen Eigenschaften wird im darauffolgenden Kapitel 8 un-
tersucht. Mit den optimierten Bedingungen, E1;SCE = -1100 mV; t1 = 60 s; E2;SCE = -100 mV;
t2 = 180 s (Elektrolyt B), wurden die Nanoporen gleichmäßig mit 5. . .6µm langen, glatten und
durchgehenden Nanodrähten (vgl. Abschnitt 6.4 und 6.5) befüllt. Die Nanodrähte weisen ca.
30 at.% Pd auf. Nach der Abscheidung sind sie nanokristallin und besitzen keine martensitische
oder austenitische Struktur, die für die Aktoranwendung bzw. den thermischen oder magneti-
schen Formgedächtniseffekt notwendig sind.
Mit Durchführung der Wärmebehandlung und der anschließenden Abschreckung zerbrechen
die gefüllten Al2O3-Membranen in kleine Stücke von etwa 1x1 mm2. In Abbildung 7.1 sind a)
REM- sowie b) TEM-Übersichts- und Detailaufnahmen einer wärmebehandelten Probe gezeigt.
Die REM-Aufnahme zeigt exemplarisch, dass die Membranen nicht mehr komplett entlang ei-
ner Porenreihe brechen, sondern verschiedene Porenlagen übereinander gereiht sind. Das Mem-
branmaterial in Abbildung 7.1a erscheint aufgeraut und wahrscheinlich bedecken Al2O3-Reste
die meisten Drähte. In Abbildung 7.1b ist die TEM-Hellfeldaufnahme einer FIB-Lamelle der
gleichen Probe zu sehen. Schon im Überblick (links) sind größere Kristallite als in den nicht
wärmebehandelten Drähten (vgl. Abbildung 6.12 bzw. Abbildung 7.5) erkennbar, die bei höhe-
rer Vergrößerung bestätigt werden (Abbildung 7.1b rechts).
Das Zerbrechen der Membranen kann man auf Spannungen in gefüllten Membranen durch
unterschiedliche Wärmeausdehnung des Al2O3-Templats und der metallischen Drähte in den
Poren zurückführen. Für die reinen Elemente Fe bzw. Pd beträgt der thermische Ausdehnungs-






Abbildung 7.1: Morphologie und Mikrostruktur von wärmebehandelten Fe-Pd-Nanodrähten
hergestellt mit alternierenden Potentialen (E1;SCE = -1100 mV für 60 s;
E2;SCE = -100 mV für 180 s) aus Elektrolyt B; a) REM- bzw. b) TEM-
Aufnahmen nach der Wärmebehandlung.
koeffizient ca. 12·10−6 K−1 [167]. Der Wert für Al2O3 ist im Vergleich dazu mit ca. 6·10−6 K−1
[168] geringer. Die unterschiedlichen Porenlagen könnten beim Zerbrechen der Membranen
aufgrund von Spannungen im Templatinneren entstehen. Vorstellbar ist auch, dass sich die
Drähte während der Wärmebehandlung zunächst ausdehnen, beim Abkühlen dann wieder zu-
sammenziehen, abreißen und teilweise herausbrechen. Allerdings zeichnet sich die durch Ab-
schreckung erhaltene trz´-Phase des Fe-Pd mit ca. 30 at.% Pd durch invariante thermische Aus-
dehnung aus [49; 67].
Als Ursache von Spannungen kommt möglicherweise auch eine Volumenverringerung des Al2O3
während der Wärmebehandlung in Frage. Die chemische Zusammensetzung der Membran ent-
spricht nach der anodischen Oxidation nicht der des stöchiometrischen Al2O3. Anionenverun-
reinigungen und Hydroxylgruppen aus dem Elektrolyten sind in das Oxid eingebaut oder an
die Oxidoberfläche gebunden [169]. Wasserabspaltung durch das Glühen der Proben kann für
eine geringe Abnahme des Volumens sorgen und Rissbildung hervorrufen. Das Al2O3 der hier
benutzten Template ist nach der Anodisierung bis zu Temperaturen von ca. 800◦C amorph.
Spannungen durch unterschiedliche Modifikationen sind in den untersuchten Proben bzw. im
genutzten Temperaturbereich nicht zu erwarten. Mit der thermischen Behandlung über 800◦C
setzt eine kristalline Phasenumwandlung ein, die mit der Veränderung der mechanischen Ei-
genschaften wie erhöhter Sprödigkeit einhergeht. Mit zunehmenden Temperaturen wandelt die




























































Abbildung 7.2: Entlang der Wachstumsrichtung mit STEM-EDX gemessene Zusammenset-
zung von Fe-Pd-Nanodrähten in Aluminiumoxid nach der a) Abscheidung und
der b) Wärmebehandlung. Die Probe wurde mit alternierenden Potentialen
(E1;SCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -100 mV für 180 s) aus Elektrolyt B
abgeschieden.
δ-, und θ-Al2O3, um [169]. Erst bei höheren Temperaturen um 1200◦C findet der Übergang zu
reinem hexagonal-dichtest gepackten α-Al2O3 (Korund) statt [170].
Die Zusammensetzung der hier charakterisierten Probe wurde sowohl im Ausgangszustand als
auch nach der Wärmebehandlung untersucht. Die integrale REM-EDX-Messung ergibt eine Zu-
sammensetzung von Fe68Pd32 (± 2 at.%). Überprüft man diesen Wert mit einer lokalen STEM-
EDX-Messung entlang der Drähte ergibt sich ein Zusammensetzungsgradient vom Drahtbeginn
am unteren Porenende (= Beginn des Wachstums während der Abscheidung) hin zum oberen
Drahtende. Der Zusammensetzungsverlauf ist in Abbildung 7.2a graphisch dargestellt. Wäh-
rend substratnah, zu Beginn der Abscheidung, Nanodrahtbereiche mit der Zusammensetzung
Fe81Pd19 (Fehler bei STEM-EDX: ± 5 at.%) entstehen, verringert sich der Fe-Gehalt stetig bis
am oberen Drahtende eine Zusammensetzung von Fe63Pd37 erreicht wird. Mittelt man über den
gesamten Drahtbereich, ergibt sich ein Wert von Fe75Pd25.
Der Zusammensetzungsgradient in der abgeschiedenen Probe konnte mit STEM-EDX an ei-
nem vereinzelten Draht bestätigt werden. Dazu wurde die Al2O3-Membran zunächst in 0,1 M
NaOH aufgelöst. Die freistehenden Drähte überführt man nach Spülung mit H2O in Ethanol
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1 µm
b)a)
Abbildung 7.3: a) Entlang der Wachstumsrichtung mit STEM-EDX gemessene Zusam-
mensetzung eines Fe-Pd-Einzeldrahts und b) TEM-Aufnahme eines Fe-Pd-
Einzeldrahts nach Abscheidung und Auflösung des Aluminiumoxids in 0,1 M
NaOH. Die Probe wurde mit alternierenden Potentialen (E1;SCE = -1100 mV
für 60 s; E2;SCE = -100 mV für 180 s) aus Elektrolyt B abgeschieden.
bzw. Hexan und tropft die Lösung auf ein TEM-Grid. In Abbildung 7.3 kann man ebenfalls
die Abnahme des Fe-Gehalts von ca. 82 at.% auf ca. 62 at.% mit zunehmendem Abstand vom
Drahtbeginn erkennen.
Nach der Wärmebehandlung misst man im Vergleich zu den unbehandelten Drähten eine ähn-
liche integrale Zusammensetzung von Fe73Pd27 (± 2 at.%, REM-EDX). In STEM-EDX-Un-
tersuchungen erhält man eine Zusammensetzung von ca. Fe70Pd30 (Abbildung 7.2a), die in
geringem Maße innerhalb der Drähte schwankt. Man beobachtet keinen Gradienten entlang der
Drähte. Durch die Wärmebehandlung wird eine Zusammensetzungshomogenisierung der Dräh-
te erreicht.
In Abbildung 7.4 sind die Röngtendiffraktogramme der Nanodrähte vor und nach der Wärme-
behandlung dargestellt. Wie zu Beginn des Abschnitts beschrieben, sind die Al2O3-Template
im Ausgangszustand sowie nach der Wärmebehandlung amorph, so dass keine Al2O3-Reflexe
in den Diffraktogrammen auftreten. In weiterführenden Experimenten bei höheren Glühtem-
peraturen von 900◦C treten verbreiterte Intensitätsmaxima auf, die aber nicht eindeutig einer
γ-, θ- oder α-Struktur zuzuordnen sind, sondern einem Gemisch aus verschiedenen Al2O3-
Modifikationen. Die mit XRD gemessenen Reflexe stammen von den Fe-Pd-Nanodrähten und
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Abbildung 7.4: Röntgendiffraktogramme von Fe68Pd32 (± 2at.%) Nanodrähten nach der Ab-
scheidung (E1;SCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -100 mV für 180 s) aus Elek-
trolyt B bzw. nach der Wärmebehandlung. Die quadratischen Symbole kenn-
zeichnen die Reflexpositionen, die aus Literaturwerten berechnet wurden: Pd,
Fe-Pdkrz [165] und Fe-Pdkfz [36].
100 nm
Abbildung 7.5: Mikrostruktur von Fe68Pd32 (± 2at.%) Nanodrähten nach der Abscheidung
(E1;SCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -100 mV für 180 s) aus Elektrolyt B):
Hellfeld TEM-Aufnahme mit feinen verspannten nanokristallinen Körnern in
den Nanodrähten.
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unterscheiden sich je nach Probenzustand deutlich. Nach der Herstellung ist das wesentliche
Merkmal ein verbreitertes Intensitätsmaximum bei 2θ ≈ 50,8◦. Wie in Abschnitt 6.4 beschrie-
ben, ist dieser 2θ-Wert mit der Position des (110) krz-Reflexes für Fe75Pd25 bei 2θ = 50,57◦
vergleichbar. Da keine weiteren Reflexlagen der krz-Struktur auftreten, geht man von einer be-
vorzugten (110)-Orientierung der Kristallite parallel zur Drahtachse aus. Einen deutlichen Un-
terschied zu bisherigen Messungen stellt die Schulter des Reflexes mit verringerter Intensität bei
2θ ≈ 48,7◦ dar. Sie deutet auf geringe Anteile von kfz Fe70Pd30 in den Nanodrähten hin, worauf
bei der detaillierten strukturbezogenen TEM-Ergebnisse eingegangen wird. Nach der Wärme-
behandlung treten Intensitätsmaxima bei 2θ = 48,7◦; 56,9◦; 84,4◦; 104,1◦ und 110,8◦ auf, die
den kfz-Reflexen für Fe70Pd30 zuzuordnen sind. Die Intensitätsverhältnisse der Maxima zuein-
ander stimmen mit den Intensitätsverhältnissen der kfz-Referenzstruktur [36] überein. Es ist
keine Vorzugsorientierung nachzuweisen. Durch die Wärmebehandlung konnte eine vollständi-
ge Phasenumwandlung zur kfz-Phase erreicht werden, Reflexe der krz-Phase treten nicht mehr
auf. Fremdphasen oder martensitische Phasen kommen in den wärmebehandelten Proben nicht
vor. Die gemessenen Reflexe sind im Vergleich zum Ausgangszustand schärfer und bestätigen
die durch die Glühung der Proben zunehmende Korngröße. Die Strukturcharakterisierung wird
durch TEM-Untersuchungen in Kombination mit Feinbereichs- und Nanobeugung ergänzt.
Die TEM-Aufnahme der unbehandelten Probe nach der Abscheidung (Abbildung 7.5) bestätigt
mit ihren feinen verspannten Kristalliten nochmals die nanokristallinen Korngrößen zwischen
4. . .13 nm. Abbildung 7.5 zeigt den unteren Abschnitt einer gleichmäßig gefüllten Membran.
Die unteren 30 nm der Membran sind ungefüllt und erscheinen in hellem Grauton. Die Au-
Elektrode, an der das Nanodrahtwachstum beginnt, sowie gleichzeitig etwas Nanodrahtmaterial
wurden hier vor der Charakterisierung der Probe chemisch abgelöst . Wie schon mit Röntgendif-
fraktometrie festgestellt (siehe Abbildung 7.4), weisen diese Nanodrähte neben krz-Kristalliten
auch geringe Anteile an kfz-Kristalliten auf. Durch Feinbereichsbeugung, die unter gleichen
Beugungsbedingungen durchgeführt wurde, konnte nachgewiesen werden, dass sich am unte-
ren Drahtende, d.h. zu Beginn des Drahtwachstums, eine krz-Struktur der dort Fe-reicheren Fe-
Pd-Legierung (STEM-EDX: substratnah Fe81Pd19 ± 5 at.%) entwickelt hat. Das entsprechende
Beugungsbild ist in Abbildung 7.6c dargestellt. Die kontinuierlichen Ringe im Diffraktogramm
werden durch die nanokristallinen Körner hervorgerufen. Mit fortschreitendem Wachstum und
zunehmender Drahtlänge verändert sich die Struktur in den Nanodrähten. Abbildung 7.6b zeigt










































Abbildung 7.6: Feinbereichsbeugung entlang der Drahtachse von Fe68Pd32 (± 2at.%) Nan-
odrähten nach der Abscheidung (E1;SCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -
100 mV für 180 s) aus Elektrolyt B); a)-c) mit Übergang von krz- zu kfz-
Struktur. Im Beugungsbild c) treten mit © gekennzeichnete diskrete Punkte
auf.
stellt den Übergang von einer krz- zu einer kfz-Struktur dar. Führt man die Feinbereichsbeu-
gung am oberen Drahtende mit der größten Entfernung zum Anfangspunkt durch, ist schließ-
lich nur noch die kfz-Struktur von Fe70Pd30 nachzuweisen (siehe Abbildung 7.6a, STEM-EDX:
substratfern Fe63Pd37 ± 5 at.%). In diesem kfz-Bereich treten einige diskrete Punkte (gekenn-
zeichnet mit© in Abbildung 7.6a) auf den Ringen des Beugungsbildes auf. Somit kann auf die
Existenz größerer Körner geschlossen werden.
Nach der Wärmebehandlung erkennt man in den TEM-Aufnahmen (Abbildung 7.7a) die deut-
lich vergröberten Körner in den Nanodrähten. Die Korngröße der größeren Kristallite liegt in
der Größenordnung um 50 nm. Daneben liegen gleichzeitig kleinere, auch nanokristalline ver-
spannte Körner vor. Die Hell-Dunkel-Kontraste der Nanodrähte in der TEM-Aufnahme ent-
stehen durch die unterschiedlichen Orientierungen der einzelnen Körner in der Probe. Da das
Kristallgitter verschiedene Winkel mit dem einfallenden Elektronenstrahl bildet, ändern sich die
Abbildungsbedingungen. Wird die Bragg-Bedingung erfüllt, entstehen intensitätsreiche Beu-
gungsmaxima. Diese werden mittels Kontrastblende aus dem Strahlengang entfernt, so dass der
entsprechende Kristallit dunkel erscheint. Kippt man die Probe (Abbildung 7.8a und b), so ver-
ändert sich der Beugungskontrast entsprechend. An den gröberen Körnern kann man deutlich
















Abbildung 7.7: a) Hellfeld TEM-Aufnahme mit vergröberten Körnern in den wärmebehandel-
ten Fe-Pd-Nanodrähten (E1;SCE = -1100 mV für 60 s; E2;SCE = -100 mV für
180 s, Elektrolyt B), b) Feinbereichsbeugung und c) Nanobeugung lassen kfz-






Abbildung 7.8: Mikrostruktur von Fe-Pd-Nanodrähten (E1;SCE = -1100 mV für 60 s;
E2;SCE = -100 mV für 180 s, Elektrolyt B) nach der Wärmebehandlung; a) und
b) Hellfeld TEM-Aufnahmen mit vergröberten Körnern in den Nanodrähten,
wobei in b) durch 3◦ Probenverkippung Körner in verschiedenen Kontrasten
auftreten .
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die Veränderung des Kontrasts von hell zu dunkel bzw. umgekehrt erkennen. Innerhalb großer
Körner (siehe Pfeil-Kennzeichnung in Abbildung 7.7a) treten Zwillinge auf. (Sie können durch
Rekristallisierung entstehen.) Die Feinbereichsbeugung (Abbildung 7.7b) ergibt für wärmebe-
handelte Nanodrähte keine kontinuierlichen Ringmuster wie im Falle der nanokristallinen Dräh-
te nach der Abscheidung (Abbildung 7.6a-c). Vielmehr sind nun einzelne diskrete Punkte bzw.
Reflexe zu erkennen, die die zunehmende Korngröße zusätzlich bestätigen. Zur Auswertung
des Beugungsbildes kann man es mit einem Ringdiagramm abgleichen. Die Reflexlage führt zu
einer kfz-Indizierung. Nanobeugung (Abbildung 7.7c) ergibt ebenfalls das Beugungsbild einer
Fe70Pd30 kfz-Struktur mit [111]-Zonenachse.
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8 Magnetische Eigenschaften von
Fe-Pd-Nanodrähten
8.1 Magnetische Eigenschaften der Nanodrähte nach
der Abscheidung
Die Magnetisierungkurven der drei in Abschnitt 6.4 charakterisierten Proben, die mit einem
Pausenpotential von E2;SCE = -500 mV; -300 mV; -100 mV hergestellt wurden, sind in Abbil-
dung 8.1 dargestellt. Für alle Proben gilt, dass bei Anlegen eines Magnetfeldes parallel zur
Drahtachse die Sättigungsmagnetisierung bei niedrigen Feldern um 0,3 T erreicht wird. Im Ge-
gensatz dazu ist ein hohes Magnetfeld notwendig, um die Proben senkrecht zur Drahtachse
zu sättigen. Diese Beobachtung wird durch die Formanisotropie verständlich. Die Magnetisie-
rung ist bevorzugt entlang der Drahtachse ausgerichtet, die auch als leichte Achse der Magne-
tisierung bezeichnet wird. Das Anisotropiefeld µ0HA kennzeichnet die Feldstärke, die benötigt
wird, einen Nanodraht senkrecht dazu, also entlang der schweren Achse, zu sättigen. Für die
jeweiligen Arrays der Nanodrähte mit steigendem E2;SCE beträgt µ0HA ≈ 0,72 T . . . 0,62 T.
Für Nanodrahtproben mit hohem Aspektverhältnis kann das Anisotropiefeld über die Bezie-
hung µ0HA = JS/2 mit Hilfe der Sättigungspolarisation JS abgeschätzt werden. Die untersuch-
ten Nanodrähte weisen ein hohes Aspektverhältnis von ungefähr 150 auf. Geht man von einer
Sättigungspolarisation von JS = 1,66 T für Massiv-Fe70Pd30 [49] aus, ergibt sich für das Ani-
sotropiefeld der Arrays µ0HA ≈ 0,83 T. Die Werte für gemessenes und theoretisch berechnetes
Anisotropiefeld liegen nahe beieinander. Das zeigt, dass nur ein geringer Anteil an (nichtmagne-
tischen) Verunreinigungen in den Nanodrähten enthalten ist. Man kann µ0HA für die Forman-
isotropie mit anderen Anisotropiefeldern vergleichen: Das magnetokristalline Anisotropiefeld
ist vernachlässigbar klein, sogar wenn eine tetragonal verzerrte krz-Phase in den Drähten vor-
handen wäre. Es beträgt µ0Hmagnetokrist. < 50 mT [171]. Auf Grund der geringen Korngröße
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Abbildung 8.1: Magnetisierungskurven von Fe-Pd-Nanodrähten in Aluminiumoxidmembran,
hergestellt mit verschiedenen Pausenpotentialen E2;SCE . Das äußere Magnet-
feld H wurde jeweils parallel und senkrecht zur Drahtachse angelegt [166].
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Abbildung 8.2: Magnetostatische Wechselwirkungen an einem Querschnitt eines Nanodraht-
arrays. Die antiparallele Ausrichtung der Nanodrähte ist energetisch bevorzugt,
so dass ein Flussschluss durch die Nanodrähte möglich ist. Die parallele Aus-
richtung ruft eine energetisch ungünstige Anordnung von zwischen den Drähten
zusammengedrängten Feldlinien hervor.
von weniger als 10 nm kann man außerdem erwarten, dass durch Austauschkopplung zwischen
den Körnern die magnetokristalline Anisotropie heraus gemittelt wird [172].
Zwischen eng benachbarten Nanodrähten sind magnetostatische Dipolwechselwirkungen von
immenser Bedeutung. Die Streufelder der Nachbardrähte addieren sich zu einem Gesamtstreu-
feld bezogen auf einen Nanodraht. Die Anordnung ist schematisch in Abbildung 8.2 darge-
stellt. In diesem Modell betrachtet man jeden Draht als Eindomänenteilchen, das zwei mögli-
che Zustände der Magnetisierung, parallel oder antiparallel zur Drahtachse, aufweist. Betrachtet
man die drei Nanodrähte I-III auf der linken Bildseite, würde das dipolare Streufeld der oran-
ge eingefärbten Nanodrähte (I und III) die Magnetisierung des anderen Drahtes in der Mitte
(II) entgegengesetzt ausrichten. Durch die antiferromagnetische Anordnung wird ein einfacher
Flussschluss durch die Nanodrähte zur Reduzierung der Streufelder erreicht. Nimmt der mitt-
lere Draht die gleiche Magnetisierungsrichtung an (orangefarbene Nanodrähte III-V auf der
rechten Bildhälfte), wäre das energetisch ungünstiger. Hieraus folgt, dass Nanodrähte mit einer
Magnetisierung senkrecht zur Templatebene bzw. parallel zur Drahtachse eine antiferromagne-
tische Anordnung eingehen sollten. Für die in einer Al2O3-Membran befindlichen Nanodrähte
kann man ein Entmagnetisierungsfeld Hz berechnen, dass von einem Draht auf die Mitte des
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Das magnetische Dipolmoment m ergibt sich aus der Sättigungsmagnetisierung MS und dem
Volumen V :m = MS ∗V = MS ∗
π D2p l
4
. Zur Abschätzung des Entmagnetisierungsfeldes dieser
Proben nutzt man den typischen Poren- bzw. Nanodrahtdurchmesser Dp ≈ 70 nm, die gemes-
sene Drahtlänge l und den Abstand zwischen den Mittelpunkten zweier Poren xint ≈ 110 nm,
[168]. Unter Verwendung von JS = 1,66 T für massives Fe70Pd30 [49] ergibt sich eine Feldstär-
ke von 0,46 T. Das entspricht ungefähr 50 % der Anisotropiefeldstärke für Formanisotropie und
kann somit die Kurven senkrecht zur Drahtachse stark beeinflussen.
Insbesondere für die Drähte, die mit dem Pausenpotential E2;SCE = -100 mV hergestellt wur-
den und die beste Drahtmorphologie und den höchsten Membranfüllgrad zeigen, wurde nicht
die für einen Ferromagneten mit leichter Achse entlang der Drahtachse erwartete rechteckige
Hysteresekurve entlang der Drahtachse gemessen (Abbildung 8.1c). In dieser Messung kann
man vielmehr sehen, dass im Vergleich zu den anderen beiden Proben (E2;SCE = -300 mV bzw.
-500 mV) bei Umkehr der äußeren Feldrichtung noch bei positiveren Feldstärken die Magneti-
sierung der Probe abfällt. Mit Hilfe des Modells in Abbildung 8.2 können die magnetostatischen
Wechselwirkungen als Ursache angesehen werden: Jeder Draht in der Probe besitzt als Makro-
spin eine hohe uniaxiale Anisotropie. In diesem Fall ist es die Formanisotropie des jeweiligen
Nanodrahts. Die Makrospins sind antiferromagnetisch gekoppelt. Man betrachtet und misst nun
Effekte auf zwei relevanten Längenskalen: der ferromagnetischen Ordnung in den Drähten und
der antiferromagnetischen Kopplung zwischen den Drähten. Als Ergebnis erhält man eine Ge-
samtmagnetisierungskurve, die mehr an einen Antiferromagneten als an einen Ferromagneten
erinnert. Tatsächlich ist die gemessene Koerzitivfeldstärke mit 42 mT sehr gering.
Mit diesem Konzept erklären sich auch die Magnetisierungskurven für die Proben mit dem
Pausenpotentialen E2;SCE = -500 mV bzw. -300 mV (Abbildung 8.1a und b). Diese Nanodrähte
sind, wie die TEM-Untersuchungen in Abschnitt 6.4 bestätigen, durch kurze nichtmagnetische
Pd-reiche Bereiche unterbrochen. Das vereinfacht die Bildung von magnetischen Domänen im
einzelnen Nanodraht und lässt magnetostatische Wechselwirkungen zwischen einzelnen Draht-
segmenten zu. Im Vergleich zu den homogenen Nanodrähten (E2;SCE = -100 mV) ist für die
inhomogenen Drähte (E2;SCE = -500 mV bzw.-300 mV ) ein teilweiser Flussschluss innerhalb
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Abbildung 8.3: AFM/MFM-Messungen eines einzelnen Fe-Pd-Nanodrahts a) AFM-Aufnahme;
b) Hysteresekurve des Nanodrahtensembles gemessen am VSM; c-h) MFM-
Aufnahmen mit der Feldrichtung in der Bildebene, parallel zur langen Draht-
achse c) 0 mT; d) 10 mT, e) 20 mT; f+g) 30 mT; h) 30 mT als Spitzentest.
eines Drahtes möglich. So reduziert sich insgesamt das Streufeld zwischen den Drähten. Vor-
stellbar wäre eine Kopplung der kurzen Drahtstücke horizontal nebeneinander, da deren Ab-
stand, die Porenwanddicke, geringer ist als der Abstand zwischen den Drahtstücken senkrecht
übereinander. Im Vergleich zu durchgehenden Drähten reduziert sich für unterbrochene und
kurze Drähte der Einfluss der Streufelder der benachbarten Nanodrähte aufeinander. Dadurch
ergibt sich eine eckigere Hystereseform entlang der Drahtachse, senkrecht dazu wird die Ma-
gnetisierungskurve entlang der schweren Richtung nicht beeinflusst (siehe Abbildung 8.1).
Um einen Einzeldraht im Vergleich zu Nanodrahtarrays magnetisch zu charakterisieren, wurden
AFM/MFM-Messungen vorgenommen. Es wurde ein Nanodraht mit ca. 30 at.% Pd, hergestellt
unter optimierten Bedingungen (E1;SCE = -1100 mV; t1 = 60 s; E2;SCE = -100 mV; t2 = 180 s)
untersucht. In der AFM-Messung (Abbildung 8.3a) ist ein ca. 7 µm langer kontinuierlicher
Draht zusehen. Im MFM-Modus bei 0 mT (entmagnetisiert, Abbildung 8.3b) sind zwei ent-
gegengesetzt magnetisierte Pole als heller bzw. dunkler Kontrast an den Drahtenden sichtbar.
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Entlang des Drahtes treten weitere magnetische Kontraste mit deutlich geringerer Intensität auf,
die nicht in der Topographie-Abbildung 8.3a auftreten. Legt man parallel zur langen Drahtach-
se magnetische Felder bis 20 mT an, ändert sich der Magnetisierungszustand des Drahtes nicht
signifikant (siehe Abbildung 8.3d-e). Die Magnetisierung liegt weiterhin in derselben Orien-
tierung vor. Bei 30 mT setzt das Schalten des Drahtes ein (Abbildung 8.3f), so dass sich der
dunkle Punkt am linken Drahtende in einen weißen Kontrast umwandelt. Beim erneuten Scan
bei dieser Feldstärke ist der Draht komplett ummagnetisiert (Abbildung 8.3g). Um sicher zu
gehen, dass nicht die magnetische Spitze sondern der Draht geschalten hat, wurde nochmals bei
30 mT eine Abbildung, 8.3h, mit entmagnetisierter Spitze erstellt. Das Schalten des Drahts wird
durch den gleichen Farbkontrast an den Drahtenden bestätigt.
Anhand der magnetischen Hell-/Dunkel-Kontraste an den Drahtenden kann der Nanodraht als
Eindomänenteilchen betrachtet werden, wie es im Modell zu den magnetostatischen Wech-
selwirkungen (Abbildung 8.2) angenommen wurde. Die leichten Kontraste entlang des Drah-
tes entstehen nicht durch die Topographie, sondern können z.B. durch Streufelder entlang des
Drahts verursacht werden. Liegt der Draht nicht planar sondern leicht rotiert oder verdreht in
der Ebene, können sich Streufeldern im Inneren des Drahtes zackenförmig anordnen. Das ist
energetisch günstiger und reduziert das äußere Streufeld. Das Schaltfeld von 30 mT entspricht
der aus der Magnetisierungskurve bestimmten Koerzivität der Nanodrahtarrays. Um genaue
Aussagen zur Stärke der Wechselwirkungen zwischen den Drähten zu treffen, wären weitere
theoretische Berechnungen und Simulationen notwendig.
8.2 Magnetische Eigenschaften von
wärmebehandelten Nanodrähten
Die mit optimierten Bedingungen, E1;SCE = -1100 mV; t1 = 60 s; E2;SCE = -100 mV; t2 = 180 s,
hergestellten 5. . .6µm langen und durchgehenden Nanodrähte (vgl. Abschnitt 6.4) wurden wär-
mebehandelt (vgl. Abschnitt 7). Daraufhin liegen die Fe-Pd-Nanodrähte mit einer homogenen
Zusammensetzungsverteilung um 30 at.% Pd in der austenitischen kfz-Struktur vor. Es wurde
Kornwachstum beobachtet.
Die magnetischen Eigenschaften werden durch die Messung von Magnetisierungskurven par-
allel und senkrecht zur Drahtachse untersucht. In Abbildung 8.4 sind die nahezu identischen
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Abbildung 8.4: Magnetisierungskurven von Fe70Pd30-Nanodrähten in Aluminiumoxidmembra-
nen, die bei verschiedenen Temperaturen gemessen wurden: a) nach der Ab-
scheidung bzw. b) nach der Wärmebehandlung bei 300 K und c) nach der Wär-
mebehandlung bei 100 K. Das äußere Magnetfeld µ0H wurde jeweils senkrecht
und parallel zur Drahtachse angelegt.
Hystereseschleifen vor (8.4a) und nach (8.4b) der Wärmebehandlung gezeigt. Für diese Draht-
probe ist keine Vorzugsorientierung der Magnetisierung entlang der Drahtachse erkennbar. Zum
Sättigen der Probe senkrecht zur Drahtachse sind etwas geringere Felder notwendig im Ver-
gleich zur Messung parallel zur Drahtachse. Im Ausgangszustand nach der Abscheidung ist die
Hysterese entlang der Drahtachse breiter, die Koerzivitätsfeldstärke beträgt ca. 30 mT (Abbil-
dung 8.4a). Nach der Wärmebehandlung verringert sich die Hysterese etwas, die Koerzivität
liegt aber in derselben Größenordnung bei ca. 24 mT (Abbildung 8.4b). Misst man die selbe
Probe bei tieferen Temperaturen, ergibt sich das gleiche Verhalten und eine ähnliche Koerzivi-
tät von ca. 28 mT (Abbildung 8.4c). Es sind keine Hinweise für das Vorhandensein einer mar-
tensitischen Phase bzw. das Auftreten des Formgedächtniseffektes, wie z.B. eine sprunghafte
Änderung der Magnetisierung, beobachtet worden. In beiden Probenzuständen beeinflussen die
Anisotropie jedes einzelnen Drahtes, Spannungen bzw. magnetoelastische Anisotropie und ma-
gnetostatische Dipolwechselwirkungen zwischen den Drähten die magnetischen Eigenschaften.
Auch Templateigenschaften wie der Drahtdurchmesser, die Porosität bzw. der Füllfaktor beein-
flussen die magnetischen Eigenschaften. Der Füllfaktor als Verhältnis des Volumentanteils vom
magnetischen Material zum Gesamtvolumen bestimmt in erster Näherung z.B. das Entmagne-
tisierungsfeld bzw. den Entmagnetisierungsfaktor [173].
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9 Diskussion
9.1 Einfluss der alternierenden Abscheidung auf
Morphologie, Mikrostruktur und strukturelle
Eigenschaften
Nahezu defektfreie und kontinuierlich durchgehende Fe-Pd-Nanodrähte nahe der gewünschten
Zusammensetzung Fe70Pd30 lassen sich durch Abscheidung mit alternierenden Potentialen un-
ter Verwendung des stabilen Elektrolyten B herstellen. Das Abscheideregime wirkt sich günstig
auf die Drahtmorphologie aus, da ähnlich der gepulsten Abscheidung (PED) negative Faktoren
wie z.B. langsame Diffusion in den Nanoporen oder Behinderung durch Wasserstoffentwick-
lung in den Poren abgemildert werden können [78].
Die elektrochemische Legierungsabscheidung von Fe-Pd mit ca. 30 at.% Pd führt man bei einem
Abscheidepotential von E1;SCE = -1100 mV aus. Bei diesem stark negativen Abscheidepoten-
tial ist als deutlicher Nachteil immer mit Wasserstoffentwicklung durch H3O+-Reduktion und
Wasserzersetzung zu rechnen. Eine Ansammlung und ein Aufstau von großen nichtleitenden
Gasblasen in den Poren kann zur Blockierung der Nanoporen und zur Unterbrechung des Ab-
scheideprozesses führen. Um das Wachstum der Gasblasen zu stoppen, unterbricht man den
Abscheidevorgang, indem man einen zweiten Abscheideschritt bei einem positiveren Potential
einfügt. Das sogenannte Pausenpotential E2;SCE soll außerdem dazu dienen, dass Gasblasen
Zeit haben, in den Poren aufzusteigen und diese zu verlassen. Gleichzeitig sollen weder Fe-Pd,
Fe noch Pd in diesem Schritt abgeschieden werden [164]. Das Potential E2;SCE soll weiterhin
so gewählt werden, dass die Wiederauflösung von vorher abgeschiedenem Metall vermieden
wird. Dies könnte zu unregelmäßigen Morphologien, wie z.B. Löchern, unregelmäßigen Ver-
tiefungen oder rissigen oder zerklüfteten Drahtenden führen. Die EQCM-Messungen (siehe Ab-
schnit 5.2.2) haben ergeben, dass der Potentialbereich zwischen -500 mV≤ E2;SCE ≤ -100 mV
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als Pausenpotential geeignet ist, da weder Massezunahme noch Masseabnahme registriert wird.
Verwendet man die integralen Charakterisierungsmethoden, wie z.B EDX-REM und XRD, er-
geben sich bezüglich Nanodrahtqualität, Zusammensetzung und Struktur bei Verwendung ver-
schiedener Pausenpotentiale E2;SCE zunächst keine signifikanten Unterschiede. Arbeitet man
am REM mit sehr hoher Vergrößerung lassen sich schließlich deutliche Unterschiede in der
Morphologie der Nanodrähte erkennen, die sich bei lokalen TEM-Untersuchungen bestätigen
und sich z.B. auf die magnetischen Eigenschaften auswirken (Abschnitt 8.1, [166]). Diese Un-
terschiede korrelieren eindeutig mit den Pausenpotentialen E2;SCE und werden im Folgenden
bezüglich der möglichen elektrochemischen Prozesse diskutiert. Der Gesamtanteil der Unre-
gelmäßigkeiten verringert sich deutlich mit steigendem E2;SCE . Es treten nahezu keine Defekte
und Inhomogenitäten in Nanodrähten auf, die mit E2;SCE = -100 mV hergestellt wurden. Dieser
Trend lässt sich durch den Vergleich der gemessenen Strom-Zeit-Verläufe der Pausenpotentia-
le bestätigen (Abschnitt 6.4). Während für E2;SCE = -500 mV und -300 mV leicht kathodische
Werte gemessen werden, erreicht der Strom fürE2;SCE = -100 mV nahezu 0 mA cm−2. Betrach-
tet man die Anzahl der kurzen Pd-reichen Drahtfragmente über die Drahtlänge, so stimmen
sie stellenweise ungefähr mit der Gesamtanzahl der Pulse überein. Diese entstehen vermutlich
während dem Anlegen des PausenpotentialsE2;SCE , bei dem keine FePd- oder Fe-Abscheidung
stattfindet, da die Überspannung nicht ausreichend ist. Im Vergleich mit den EQCM-Messungen
(vgl. Abschnitt 5.2.2) ist es wahrscheinlich, dass die Pd-Abscheidung beim Pausenpotential
durch die Reduktion einiger weniger verbleibender nicht komplexierter Pd2+-Ionen geschieht.
Weitere Möglichkeiten wären die Unterpotentialabscheidung von [Pd(NH3)4]2+, die verein-
fachte Reduktion von intermediären Pd2+-Komplexen oder die Bildung von schwer löslichem
Pd(NH3)2Cl2 [174]. In diesem Potentialbereich ist aber auch die Auflösung von geringen Men-
gen Fe nicht vollständig auszuschließen. Falls nur die Fe-Pd-Legierung vorliegt, wäre dies weni-
ger wahrscheinlich, da in Polarisierungsversuchen bis 300 mV keine Metallauflösung registriert
wurde. Verglichen zur gesamten Drahtlänge ist die Ausdehnung dieser Pd-reichen Bereiche äu-
ßerst gering, da die Abscheiderate für Pd aus niedrig konzentrierter Lösung bei geringer Über-
spannung sehr klein ist. Die geringe Größe und der niedrige Gesamtanteil der Pd-Segmente im
Verhältnis zum Gesamtnanodraht erklären, dass keine Pd-Intensitäten in den XRD-Messungen
beobachtet werden. Somit stimmt auch die integrale Zusammensetzung der Drähte nahezu mit
den Gehalten der gleichmäßig gewachsenen Bereiche überein.
Die auftretenden Unterbrechungen in den Nanodrähten sowie die teilweise ungefüllten Alumi-
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niumoxid-Poren können direkt auf die eben beschriebene Pd-Abscheidung zurückgeführt wer-
den. Zunächst kann man annehmen, dass die katalytische Aktivität von frisch abgeschiedenen
Pd-Oberflächen die Wasserstoffentwicklung verstärkt. Das kann zur kompletten Blockierung
von Poren führen, insbesondere über Pd-reichen Bereichen wie z.B. in Abbildung 6.10a (mit B
gekennzeichnet) und Abbildung 6.11c zu sehen ist. Weiterhin nimmt man zwar an, dass Was-
serstoffgasblasen, die sich während des ersten Abscheideschrittes bilden, während des darauf-
folgenden Potentialschrittes die Poren verlassen. Die beschriebene Pd-Abscheidung könnte die
vollständige Entfernung der Gasblasen aber verhindern. Damit könnte man auch die kleinen
Unterbrechungen unterhalb von Pd-reichen Bereichen, wie z.B. in Abbildung 6.10 mit A mar-
kiert, erklären. Verwendet man das positivste E2;SCE = -100 mV, bilden sich weder Pd-reiche
Bereiche noch andere Defekte in den Drähten. Die Kombination aus dem Abscheidepotential
E1;SCE = -1100 mV und dem Pausenpotential E2;SCE = -100 mV ist am besten geeignet, um
unerwünschte Pd-Abscheidung vollständig zu vermeiden und glatte und kontinuierlich durch-
gehende Fe-Pd-Nanodrähte nahe der Zusammensetzung Fe70Pd30 herzustellen.
Mit diesen optimierten Abscheidebedingungen werden Fe-Pd-Nanodrähte mit ca. 30 at.% Pd
in krz-Struktur mit einer bevorzugten (110) Orientierung der Kristallite entlang der Draht-
achse erhalten. Die Drähte sind verspannt und nanokristallin mit Korngrößen von ca. 7 nm.
In der krz-Phase tritt weder der thermische noch der magnetische Formgedächtniseffekt auf.
Die für die Aktor- bzw. Sensoranwendung notwendige kfz- oder martensitische trz´-Phase liegt
im Ausgangszustand dieser Drähte nicht vor. An ausgewählten Proben wurde daher eine Wär-
mebehandlung mit Abschreckung durchgeführt, um so für den Formgedächtniseffekt geeignete
Nichtgleichgewichts-Strukturen zu erhalten (siehe Abschnitt 7).
Um unabhängig von einer Wärmebehandlung eine Strukturbeeinflussung oder zusätzlich ei-
ne Texturierung der Nanodrähte zu erreichen, könnten wie in Dünnschichtsystemen texturierte
Bufferschichten, die unterhalb der Membran als Elektrode aufgebracht sind, genutzt werden.
Weiterhin könnte man untersuchen, ob Fe-Pd auf teilweise mit einem anderen Metall gefüllten
Membranen, z.B. Cu, texturiert aufwachsen kann. Dafür müsste kritisch geprüft werden, in wie
weit und mit welcher Drahtlänge ein epitaktisches bzw. texturiertes Wachstum auch im Hinblick
auf die hohen Abscheidegeschwindigkeiten bei der Elektrodeposition stattfindet. Entscheidend
ist dabei auch das Abscheideregime, wobei sich kurze Pulse im ms-Bereich möglicherweise
günstig auswirken um Nichtgleichgewichtszustände bzw. deren Strukturen zu erreichen. Allein
die Pulsdauer und das Verhältnis der Pulszeiten zueinander bieten vielfältige Variationsmög-
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lichkeiten. Einen weiteren Schwerpunkt bezüglich der Texturierung stellen anorganische oder
organische Additive im Elektrolyten dar, die Keimbildung und Wachstum entscheidend verän-
dern können. Grund dafür ist die mehr oder weniger spezifische Adsorption auf bestimmten
Kristallflächen, die zur Inhibierung dieser und damit zum bevorzugten Wachstum anderer Flä-
chen führt. Durch zusätzliches Funktionalisieren (template engineering) der Porenwände, z.B.
durch Silanisierung, Benetzung mit Polymeren oder Atomic Layer Deposition (ALD) von Me-
tallen/Metalloxiden kann ein texturiertes Wachstum der Nanodrähte möglicherweise weiter un-
terstützt werden.
9.2 Einfluss der Wärmebehandlung auf
Fe-Pd-Nanodrähte
Die Wärmebehandlung der Fe-Pd-Nanodrahtarrays ruft eine vollständige Phasenumwandlung
von krz- zu kfz-Fe-Pd hervor. In den Proben finden eine Zusammensetzungshomogenisierung
sowie Kornwachstum statt. Mit Hilfe der Wärmebehandlung wird so eine Nichtgleichgewichts-
Phase in den Drähten stabilisiert. Die Martensitphase wird in den Nanodrähten nicht gefunden.
Nach der Abscheidung tritt in der hier gezeigten Probe, die zur Wärmebehandlung ausgewählt
wurde, ein Zusammensetzungsgradient entlang der Drahtachse auf. Neben der krz-Phase des
Fe-Pd wird ein geringer kfz-Anteil nachgewiesen. Zum einen kommt die krz-Phase substratnah
bei hohen Fe-Gehalten von ca. 80 at.% vor bzw. wird die kfz-Phase hauptsächlich substrat-
fern bei niedrigeren Fe-Gehalten um 60 at.% detektiert. Das bei der Abscheidung entstandene
Zusammensetzungsverhältnis bzw. der Gradient bedingen höchstwahrscheinlich die krz-/kfz-
Struktur. Ein Zusammensetzungsgradient kann durch die Abscheidebedingungen wie langsame
Diffusion in langen, engen Porenkanälen entstehen. Die Anpassung der Herstellungsparameter
(Abschnitt 6.4) konnte das zunächst erfolgreich vermeiden. Betrachtet man nur den kfz-Anteil,
kann er auf verschiedene Ursachen zurück geführt werden: Möglicherweise liegt es an der Elek-
trolytzusammensetzung, da diese Probe eine geringfügige Veränderung in den Herstellungsbe-
dingungen erfahren hat. Im Elektrolyten wurde die Konzentration des Fe-Komplexbildners Sul-
fosalicylsäure von 0,25 M auf 0,17 M verringert. Die Vermutung liegt nahe, dass das Verhältnis
von Fe-Ionen zum Komplexbildner die Zusammensetzung bzw. die Struktur der abgeschiede-
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nen Nanodrähte beeinflusst. Die Koordination der Fe(SSC)n-Komplexe hängt laut einer Studie
von Pozdnyakov et al. [110] vom Fe(III)- zu SSC-Verhältnis und vom pH-Wert der Lösung
ab. In Abhängigkeit vom pH-Wert können Fe(III)-Komplexe mit bis zu drei Ionen der disso-
ziierten SSC koordinieren [110]. Da sich der pH-Wert während der Abscheidung lokal in den
Poren durch Wasserstoffentwicklung ändern kann, ergibt sich möglicherweise ein veränder-
tes Verhalten der Komplexe mit Auswirkung auf die Struktur der Nanodrähte. Weiterhin sind
Wechselwirkungen mit dem Pd-Komplex vorstellbar. Weiterführende Untersuchungen wie z.B.
zyklovoltammetrische EQCM-Messungen und UV/Vis-Spektroskopie der Lösung bei verschie-
denen pH-Werten und Zusammensetzungen bzw. Fe/SSC-Verhältnissen sind notwendig, um
das Verhalten der komplexierten Lösung vollständig aufzuklären. Es stellt einen interessanten
Ansatzpunkt dar, um die Struktur der Nanodrähte während der Abscheidung, somit ohne nach-
trägliche Wärmebehandlung, zu beeinflussen.
Ein weiter Faktor, der die Struktur der Nanodrähte während der Abscheidung beeinflussen kann,
ist die veränderliche Porengröße der Al2O3-Membran. Die Anodisierungsbedingungen sind für
alle Al2O3-Membranen gleich (siehe Abschnitt 4.1.2). Allerdings können Elektrolytkonzentra-
tion und Temperatur lokal Schwankungen unterliegen, die möglicherweise den Porenabstand,
deren Anordnung und die Porengröße beeinflussen. Der eigentliche Porendurchmesser wird
nachträglich durch Weiten mit H3PO4 eingestellt. Abweichungen sind durch unterschiedliche
Einwirkzeiten möglich. Veränderungen im Porendurchmesser sind durch REM-Aufnahmen nur
schwer quantifizierbar. Der gemessene Porendurchmesser schwankt in Abhängigkeit der ge-
wählten Grauwerte in der Bildauswertung. Daraus ergibt sich für die hier verwendeten Template
ein Porendurchmesser von Dp ≈ 70±5 nm [175]. Für Co sowie Fe-Nanodrähte wurden unter-
schiedliche Strukturen bzw. Texturen in Abhängigkeit vom Porendurchmesser publiziert: Henry
et al. [176] berichten, dass sich in Co-Nanodrähten die hexagonale c-Achse als leichte Richtung
der Magnetisierung senkrecht statt parallel zur Drahtachse ausrichtet, wenn ein kritischer Po-
rendurchmesser von 50 nm unterschritten wird. Gegensätzlich dazu schlussfolgern Paulus et al.
[177] aus magnetischen Messungen, dass der Anteil an kfz-Co in den Drähten mit abnehmen-
dem Porendurchmesser zunimmt. In Fe-Nanodrähten beobachten Yang et al. [178] in kleinen
Poren mit 35 nm Durchmesser eine starke (200)-Textur. Dagegen stellt sich in größeren Poren
von 70 nm Durchmesser eine bevorzugte (110)-Orientierung entlang der Drahtachse ein [179–
181]. Diese Zusammenhänge sind kritisch zu betrachten, denn der Vergleich der verschiedenen
Studien deutet auch darauf hin, dass die jeweiligen Abscheideparameter einen entscheidenden
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Einfluss haben und sogar wichtiger für die Phasenbildung sind als der Porendurchmesser.
Wie in Abschnitt 9.1 beschrieben, eignen sich eventuell auch texturierte Bufferschichten als
Elektrode unterhalb der Membran, teilweise mit texturierten Nanodrähten gefüllte Membranen
oder Additive im Elektrolyten zur Beeinflussung der Struktur bzw. Textur der Nanodrähte wäh-
rend der Abscheidung, die eventuell im gepulsten Regime ausgeführt wird.
Die Phasenumwandlung der Nanodrähte in kfz-Fe-Pd durch nachträgliche Wärmebehandlung
war erfolgreich und wurde mit Beugungsverfahren bestätigt. Es liegt keine Vorzugsorientie-
rung vor. Um eine möglichst hohe Dehnung zu erreichen, sollte neben größeren defektarmen
Körnern eine Fasertextur in (100)kfz-Richtung vorliegen, da die maximale Dehnung bei der
martensitischen Umwandlung entlang dieser Richtung stattfindet. Für polykristalline Proben
verringert sich der Dehnungseffekt drastisch. Der Beitrag eines anders orientierten Kristalliten
zur maximalen Dehnung wird entsprechend seiner Projektion auf die Drahtachse reduziert. Da
große Dehnungen nur entlang bestimmter kristallographischer Richtungen auftreten, führt das
an inkompatiblen Korngrenzen zu großen Spannungen, die im Endeffekt eine makroskopische
Dehnung verhindern können. Von polykristallinen Materialien ist experimentell bekannt, dass
eine (100)-Fasertextur die Kompatibilität soweit verbessern kann, dass ein MIR-Effekt von bis
zu einem Prozent erreicht wird [55]. Dies verdeutlicht erneut das Potential einer Textureinstel-
lung während der elektrochemischen Abscheidung (Abschnitt 9.1).
Die martensitische Phase, die zur Ausbildung des Formgedächtniseffektes notwendig ist, wird
bei der Charakterisierung der wärmebehandelten Proben nicht beobachtet. Der Stabilitätsbe-
reich der martensitischen trz´-Phase ist bei Raumtemperatur auf 29,4. . .29,7 at% (± 0,1 at.%)
begrenzt (vgl. metastabiles Phasendiagramm, Abbildung 2.2). Abweichungen in der Zusam-
mensetzung um nur wenige Prozent verringern die Martensitumwandlungstemperatur enorm.
Enthält die Probe z.B. 32 at.% Pd, wird die kfz-trz´-Umwandlungstemperatur in Richtung 0 K
verschoben. Die Zusammensetzung der Nanodrähte weicht etwas von der angestrebten Zusam-
mensetzung Fe70Pd30 ab (auch nach Messung mit Fe-Pd-Standard). Des weiteren schwankt
die Zusammensetzung auch innerhalb der Drähte um 2. . .5 at.% und liegt damit im Fehlerbe-
reich der EDX-Methode. Die Bestimmung der Zusammensetzung erfolgt mit REM-EDX in-
tegral sowie mit STEM-EDX lokal an verschiedenen Stellen auf der Probe. So repräsentiert
man stets nur einen kleinen Ausschnitt aus der Gesamtprobe. Um die Genauigkeit zu steigern,
sollten an ausgewählten Proben Untersuchungen zur Bestimmung der Zusammensetzung, wie
z.B. Massenspektroskopie durchgeführt werden. Das ergäbe aber wieder einen integralen Zu-
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sammensetzungswert. Weitere Überprüfungen an einem einzelnen Draht z.B. mit STEM-EDX
wurden durchgeführt (Abbildung 7.3). Diese Ergebnisse bestätigen dabei generell die gemes-
sene REM-EDX-Zusammensetzung der Nanodrähte. Desweiteren stimmen die Ergebnisse der
STEM-EDX-Messungen an einer Lamelle aus vielen Nanodrähten in der Al2O3-Membran so-
wie an einem Einzelnanodraht überein.
Neben Kornorientierungen spielt die Kristallitgröße für den (magnetischen) Formgedächtnisef-
fekt eine große Rolle, da zunächst von Waitz et al. [182] berechnet wurde, dass eine martensiti-
sche Umwandlung für nanokristalline Korngrößen unter ca. 60 nm unterdrückt sein kann. Durch
eine Wärmebehandlung steigt die Korngröße an. Man erreicht in Schichten z.B. bei 900◦C ei-
ne Zunahme der Korngröße von ca. 3. . .8 nm auf ca. 41. . .45 nm [171]. In den Nanodrähten
erhöht sich die Korngröße von ≤10 nm auf bis zu 50 nm. Ideal wären größere defektarme Kör-
ner, z.B. im Bereich des Drahtdurchmessers, so dass sich benachbarte Körner nicht stören, die
Bewegung von Zwillingsgrenzen nicht behindert und, in Kombination mit einer Texturierung
mit dem Formgedächtniseffekt, eine hohe Dehnung erzielt wird. Die Korngröße der Proben
lässt sich möglicherweise auch während der Abscheidung beeinflussen. Um Nanodrähte mit
großer Korngröße bis hin zu einkristallinen Drähten mit Bambusstruktur zu erzeugen, müssten
niedrige Depositionsraten eingestellt bzw. das Verhältnis Keimbildung/Wachstum hin zu mehr
Kornwachstum verändert werden. Diese Idee ist aber nicht mit der gleichzeitigen, direkten Ab-
scheidung der kfz-Nichtgleichgewichtsphase vereinbar. Die kfz-Phase ist metastabil, entsteht
sonst weit weg vom Gleichgewicht durch Abschrecken und steht daher kaum im Einklang mit
langsamem Wachstum. Entsteht bei der langsamen Abscheidung die krz Legierung, wäre eine
nachträgliche Wärmbehandlung zur kfz-Struktureinstellung erforderlich. Ein weiterer interes-
santer Ansatz ist das bei elektrochemisch abgeschiedenem Cu beobachtete sogenannte „self-
annealing“ (z.B. [183; 184]), dass auch für Ag-Abscheidung [185] nachgewiesen wurde. In
Anwesenheit organischer Additive scheidet man nanokristalline Schichten ab. Nach der Herstel-
lung setzen Rekristallisation und somit Kornwachstum bereits bei Raumtemperatur ein. Bisher
sind die Ursachen für das selbstinduzierte Kornwachstum nicht vollständig geklärt. Lagrange
et al. [184] vermuten, dass Additive das Nukleationsverhalten verändern oder Zersetzungspro-
dukte von Additiven in metallische Abscheidungen eingebaut werden und das Kornwachstum
bei Raumtemperatur auslösen und beeinflussen.
Die TEM-Untersuchungen zeigen, dass sich auch nach der Wärmebehandlung neben größeren
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Kristallen noch feine teilweise verspannte Kristallite in den Drähten befinden. Durch Wärmebe-
handlung und Kornwachstum werden Spannunngen größtenteils abgebaut. Beim Abschrecken
im Templat entstehen möglicherweise erneut geringfügige Spannungen in den feinen Kristalli-
ten. Trotzdem sind die Proben nach der Wärmebehandlung eindeutig weniger verspannt. Nach-
weislich beeinflussen Spannungen die Martensitumwandlungstemperatur, erhöhen aber auch
die Martensitstarttemperatur [186; 187].
9.3 Diskussion der magnetischen Eigenschaften der
Fe-Pd-Nanodrähte im unbehandelten und
wärmebehandelten Zustand
Die magnetischen Eigenschaften der Fe-Pd-Nanodrahtensembles werden von verschiedenen
Faktoren, wie z.B. Formanisotropie bzw. dem Aspektverhältnis der Drähte, magnetostatischen
Wechselwirkungen zwischen den Nanodrähten und der Templatgeometrie bzw. -porosität be-
stimmt.
Für den Großteil der unbehandelten Proben (vgl. Abschnitt 8.1) lässt sich anhand der gemesse-
nen Hysteresekurven ein magnetisch anisotropes Verhalten der Nanodrähte erkennen. Mit dem
hohen Aspektverhältnis der Drähte von ca. 150 tritt Formanisotropie auf, so dass für unbehan-
delte Nanodrähte die Drahtachse der leichten Achse der Magnetisierung entspricht. Senkrecht
zur Drahtachse befindet sich die magnetisch schwere Achse. Aufgrund der kubischen Kristall-
struktur der untersuchten Proben besitzt die magnetokristalline Anisotropie keinen signifikanten
Einfluss. Die Magnetisierungskurven entsprechen nicht den idealen rechteckigen Hysteresekur-
ven und sind geschert. Magnetostatische Wechselwirkungen zwischen Drahtsegmenten oder
Drähten in Kombination mit der Formanisotropie ergeben entlang der Drahtachse Gesamtmag-
netisierungskurven, die stark von der möglichen antiferromagnetischen Kopplung zwischen den
Drähten (vgl. Abbildung 8.2) beeinflusst werden. Dementsprechend ist die Koerzivität mit ca.
42 mT sehr gering. Die während der Abscheidung in den Drähten entstehenden Spannungen
können als magnetoelastische Anisotropie ebenfalls die magnetischen Eigenschaften beeinflus-
sen, sind aber schwer quantifizierbar. Anhand der MFM-Untersuchungen können Nanodrähte,
die unter optimierten Bedingungen hergestellt wurden, als Eindomänenteilchen bestätigt wer-
den.
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In den zur Wärmebehandlung ausgewählten Nanodrahtproben findet man sowohl im Ausgangs-
zustand als auch nach der Wärmebehandlung keine eindeutige Vorzugsrichtung der Magnetisie-
rung, obwohl für diese Nanodrähte aufgrund von Formanisotropie eine magnetisch leichte Ach-
se entlang der Drahtachse favorisiert sein sollte. Die in Kapitel 7 und Abschnitt 9.2 behandelten
kfz-Anteile in der unbehandelten Probe bzw. die ausschließlich vorhandene kfz-Phase der wär-
mebehandelten Probe sind als Ursache auszuschließen, da die kfz-Phase keine magnetokristal-
line Anisotropie verursacht. Die wahrscheinlichste Erklärung für dieses Verhalten ist, dass vor
allem Templateigenschaften wie der Porendurchmesser bzw. die Porosität gegenüber den Pro-
ben mit unterschiedlichem Pausenpotential E2;SCE (vgl. Abschnitt 8.1) verändert sind und die
magnetischen Eigenschaften beeinflussen. Der eigentliche Porendurchmesser wird nachträglich
durch Weiten mit H3PO4 eingestellt (vgl. Abschnitt 4.1.2). Abweichungen sind durch unter-
schiedliche Einwirkzeiten möglich und schwer quantifizierbar. Die Porosität kann theoretisch
als Verhältnis der aktiven Oberfläche zur Gesamtoberfläche aus den geometrischen Vorgaben für
eine perfekte hexagonale Anordnung der Poren berechnet werden [188]. Für den Porendurch-
messer Dp ≈ 70 nm und den Abstand zwischen den Mittelpunkten zweier Poren xint ≈ 110 nm
beträgt die Porosität ca. 36,7 %. Statistische Erhebungen an einer Membranoberfläche erge-
ben einen Mittelwert von ca. 40 % [175], der nah am theoretischen Wert liegt. Allerdings ist
die Auswertung anhand von REM-Aufnahmen kritisch zu betrachten, da mit unterschiedlichen
Grauwerten in der Bildauswertung Porositätswerte zwischen 35 % und 45 % bestimmt werden.
Weitere Abweichungen hin zu geringerer Porosität entstehen z.B. durch Korngrenzen und nicht
perfekt geordnete Bereiche. Aufgrund dieser Faktoren könnte für die hier ausgewählten Proben
eine veränderte Porosität vorliegen. Die Porosität beeinflusst das Verhältnis des Volumenanteils
des magnetischen Materials zum Gesamtvolumen und somit die magnetischen Eigenschaften
wie z.B. Entmagnetisierungsfeld bzw. -faktor [173]. Verringern sich durch die zunehmenden
Porengrößen die Abstände zwischen den Drähten, ergibt sich vermutlich ein stärkerer Einfluss
der magnetostatischen Wechselwirkungen auf das Entmagnetisierungsverhalten der Proben. Die
Kurven sind stärker geschert und zeigen daher keine Vorzugsrichtung der Magnetisierung.
In den unbehandelten Nanodrähten konnten auch mittels magnetischer Messungen keine An-
zeichen für den Formgedächtniseffekt oder eine martensitische Umwandlung gefunden werden.
Das gleiche gilt für die Drähte nach der Wärmebehandlung. Sie liegen zwar in kfz-Struktur vor,
nicht aber in einer martensitischen trz´-Phase. Ein Nachweis der martensitischen Phase wäre
z.B. ein sprunghafter Anstieg der Magnetisierung in den Hysteresekurven. Dieser Effekt würde
114 9. Diskussion
auftreten, wenn sich die Varianten der martensitischen trz´-Phase (vgl. Abschnitt 2.2) aufgrund
der magnetokristallinen Anisotropie entlang der angelegten Feldrichtung ausrichten.
Durch magnetische Messungen bei Raumtemperatur sowie bei tiefen Temperaturen bis 100 K
konnte auch indirekt keine martensitische Umwandlung nachgewiesen werden. Mögliche Grün-
de sind, dass z.B. mit abweichender Zusammensetzung die Umwandlungstemperatur in den Be-
reich T < 100 K verschoben wurde (vgl. Abschnitt 2.1.2, Abbildung 2.2).
In einer Studie von Waitz et al. [182] wurde berechnet, dass eine martensitische Umwandlung
für Korngrößen unter ca. 60 nm unterdrückt sein kann. Die Korngröße der elektrochemisch
hergestellten Fe-Pd-Nanodrähte liegt unterhalb von 10 nm. Nach der Wärmebehandlung (Ka-
pitel 7) nimmt die Kristallitgröße auf bis zu 50 nm zu, gleichzeitig liegen aber weiterhin feine
Körner vor. Die Korngrößen befinden sich weiterhin unterhalb der berechneten Grenze von
60 nm. Somit wäre für feinkörnige Nanodrähte kein Formgedächtniseffekt oder keine marten-
sitische Umwandlung möglich bzw. nachzuweisen. Größere Körner sollten durch die Abschei-
debedingungen oder eine erneute Wärmebehandlung eingestellt werden (siehe auch Diskussion
Abschnitt 9.2). Sie können auch nach der Wärmebehandlung teilweise noch leicht verspannt
sein. Durch Spannungen wird die Martensitumwandlungstemperatur zu höheren Werten ver-
schoben [187]. Es wird außerdem von der Gruppe um Fei et al. [83] vermutet, dass die Pha-
senumwandlung von kfz zu trz´ in den Poren der Template schwierig ist, da die Porenkanäle
auch die räumliche Veränderung bzw. Formänderung behindern. Daher sollten sich weitere Un-
tersuchungen auf vereinzelte Nanodrähte konzentrieren. Ein weiterer Ansatzpunkt hin zu funk-
tionellen Nanodrähten sind die kürzlich vorgeschlagenen ternären Systeme wie z.B. Fe-Pd-Cu
[189; 190]. Geringe Mengen an Cu verbessern wesentlich die funktionellen Eigenschaften des
Materials: Es erhöht sich der maximal lösliche Fe-Anteil in der Legierung und somit die marten-
sitische Umwandlungstemperatur, die neben der Curie-Temperatur die obere Temperaturgrenze
für Formgedächtnis-Anwendungen darstellt.
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Die vorliegende Arbeit untersucht zunächst die Elektrodenprozesse während der elektrochemi-
schen Abscheidung von Fe-Pd-Schichten. Die Abhängigkeit der Zusammensetzung, Struktur
und Mikrostruktur von Fe-Pd-Nanodrähten von den Abscheideparametern wird analysiert und
diskutiert. Anschließend werden lokale Struktur und magnetische Eigenschaften von optimier-
ten Proben nahe der Zusammensetzung Fe70Pd30 nach der Abscheidung und nach der Wär-
mebehandlung untersucht und interpretiert, da sich die hergestellten Nanodrähte potentiell für
Aktoranwendungen in mikro- und nanoelektromechanischen Systemen eignen.
Die Elektrodenprozesse wurden in-situ an einer elektrochemischen Quarzmikrowaage unter-
sucht. Die elektrochemisch abgeschiedenen Nanodrähte wurden mit energiedispersiver Rönt-
genspektrometrie hinsichtlich ihrer Zusammensetzung untersucht. Die Analyse der Struktur und
Mikrostruktur erfolgte durch Röntgendiffraktometrie und Raster- sowie Transmissionselektro-
nenmikroskopie. Die magnetischen Eigenschaften der Nanodrahtarrays wurden mit Vibrations-
magnetometrie, die der Einzeldrähte wurden mit magnetischer Kraftmikroskopie bestimmt.
Die Untersuchung der Elektrodenprozesse zeigt, dass die Fe-Pd-Abscheidung keine einfache
Überlagerung der Einzelmetallabscheidungen darstellt. Die Legierungsabscheidung wird über-
haupt erst durch die Verschiebung des Pd-Abscheidepotentials aufgrund der Komplexierung er-
möglicht. Die Abscheidung der Fe-Pd-Legierung findet somit bei stark negativen Potentialen si-
multan mit Wasserstoffentwicklung statt. Die dabei entstehenden Wasserstoffgasblasen können
die Abscheidung in räumlich begrenzten Nanoporen behindern bzw. unterbrechen. Wasserstof-
fentwicklung ist außerdem als kritisch in Bezug auf lokale pH-Wert-Erhöhung und Hydroxid-
bildung anzusehen. Diese Faktoren sind bei der Auswahl der Abscheidepotentiale insbesondere
für die alternierende Abscheidung zu beachten.
Um erfolgreich Nanodrähte nahe der Zusammensetzung Fe70Pd30 herzustellen, ist es notwen-
dig neben einem stabilen Elektrolyten mit komplexierten Fe(III)-Ionen sowie komplexierten
Pd-Ionen auch alternierende Abscheidepotentiale zu verwenden. Zunächst verhindert der Aus-
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tausch der Fe(II)- gegen Fe(III)-Ionen im Elektrolyten die außenstromlose Reduktion von Pd-
Ionen und trägt maßgeblich zur Stabilisierung des Elektrolytsystems bei. Die Komplexierung
der Fe(III)-Ionen verhindert die Ausfällung von Fe-Hydroxiden. Der Elektrolyt kann bei einem
mittleren pH-Wert von 5 eingesetzt werden. In diesem Bereich ist die Wasserstoffentwicklung
verringert und die Al2O3-Template sind chemisch stabil. Die Anpassung der Abscheidepara-
meter, insbesondere des zweiten Potentialschritts (Pausenpotential) ist ein entscheidender Fak-
tor um die Mikrostruktur der Nanodrähte zu beeinflussen. Bei negativeren Pausenpotentialen
(-500. . .-300 mV) entstehen aufgrund unerwünschter Reduktionsreaktionen kurze Drahtfrag-
mente und Pd-reiche Bereiche. Durch die Verwendung von positiveren Potentialen, wie z.B.
-100 mV, werden die nachteiligen Reaktionen verhindert. So ist es möglich nahezu defektfreie,
glatte und durchgehende Nanodrähte in den Al2O3-Templaten zu erzeugen.
Nach der Abscheidung liegen die Fe-Pd-Nanodrähte mit ca. 30 at. % Pd größtenteils in einer
krz-Struktur mit Korngrößen zwischen 5. . .10 nm vor. Zur Funktionalisierung ist aber eine kfz-
oder martensitische trz´-Phase nötig. Veränderte SSC-Gehalte im Elektrolyten liefern erste Hin-
weise auf eine direkte Beeinflussung der Struktur hin zu kfz durch die Abscheidebedingungen.
Um dieses Verhalten besser zu verstehen sind weiterführende detaillierte Untersuchungen des
Elektrolyten sowie des Einflusses der Abscheideparameter notwendig. Erst eine nachträgliche
Wärmebehandlung der Nanodrahtarrays lässt eine vollständige Umwandlung der krz- in die
kfz-Phase zu. Martensitische Phasen bzw. ein martensitischer Übergang können nicht identifi-
ziert werden. Durch die Wärmebehandlung wird eine Vergröberung der Körner erreicht, so dass
Korngrößen im Bereich des Porendurchmessers entstehen. Die zunehmende Korngröße ist ein
wichtiger Schritt, um im Hinblick auf den Formgedächtniseffekt hohe Dehnungen in Aktoran-
wendungen zu erzielen.
Die magnetischen Eigenschaften der Nanodrähte werden durch Formanisotropie und magneto-
statische Wechselwirkungen zwischen den Drähten bestimmt. Einen kritischen Einflussparame-
ter stellt dabei der Porendurchmesser bzw. die Wandstärke zwischen den Drähten dar. Dieser
kann sich direkt auf das Magnetisierungsverhalten bzw. die magnetische Anisotropie und das
magnetische Scherverhalten auswirken. In einzelnen Proben mit geringfügig verändertem Po-
rendurchmesser tritt deshalb keine leichte Achse der Magnetisierung mehr auf. Das Drahten-
semble wirkt magnetisch isotrop.
Die Magnetisierungskurven von Nanodrahtarrays sowie temperaturabhängige magnetische Mes-
sungen im unbehandelten Zustand nach der Abscheidung wie auch nach der Wärmebehandlung
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geben keine Hinweise darauf, dass eine reversible martensitische Umwandlung stattfindet. An
den Drähten im Templat konnten bisher keine thermisch oder magnetisch induzierten Aktoref-
fekte nachgewiesen werden.
Der hier vorgestellte Ansatz zeigt, dass stabile Elektrolyten zur Legierungsabscheidung von ed-
len und unedlen Metallen durch entsprechende Komplexierung herstellbar sind. Dieses Prinzip
ist auch auf weitere Materialkombinationen wie z.B. Fe-Pt übertragbar. In Kombination mit
entsprechenden Abscheideparametern eignet sich der komplexierte Elektrolyt zur Herstellung
nahezu defektfreier Nanodrähte. Die bisherigen Erkenntnisse können genutzt werden, um elek-
trochemische Abscheidebedingungen oder Elektrolytbestandteile bzw. deren Konzentration in
diesem System so zu verändern, dass z.B. Struktur und Korngröße der Nanodrähte ohne Nach-
behandlung maßgeschneidert eingestellt werden können. Dazu sind weiterführende EQCM-
Messungen bzw. grundlegende Untersuchungen mit in situ spektroskopischen Methoden not-
wendig. Denkbar ist außerdem der Übergang zu Fe-Pd-X Legierungssystemen, z.B. mit Cu.
Über die ternären Legierungen besteht die Möglichkeit gezielt Struktur oder Eigenschaften wie
Martensitstart- bzw. -endtemperatur zu beeinflussen. Als Alternative zur Wärmebehandlung ei-
nes Nanodrahtarrays sollten weitere Verfahren zur Nachbehandlung einzelner Drähte überprüft
werden. Falls die äußere Form entsprechend stabil bleibt, bietet sich als Prozess möglicherweise
schnelles thermisches Aufheizen im Vakuum (Rapid Thermal Annealing) oder selektives Laser-
schmelzen als Glühung und anschließende Abschreckung an, um die Phasentransformation zu
erreichen.
Die bisherigen Ergebnisse sind ein vielversprechender Ausgangspunkt zur Erforschung und zur
Herstellung von nanoskaligen Bauteilen in Form von Nanodrähten, z.B. für Nanoaktorik- oder
Sensorikanwendungen. In dieser Geometrie erwartet man im Vergleich zu Massivmaterialien
und dünnen Schichten höhere Arbeitsfrequenzen.Die elektrochemische Abscheidung in Tem-
plate ist eine verlustarme, günstige und schnelle Methode, um wie in den vorliegenden Proben in
einem Schritt bis zu 109 Nanodrähte herzustellen. Im Anschluss lassen sich durch Auflösen des
Templats freistehende Nanodrähte vereinzeln und nachprozessieren, so dass sie in anwendungs-
relevante Systeme integrierbar sind. Damit wird zur geforderten Miniaturisierung in mikro- und
nanomechanischen Systemen beigetragen.
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